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I.1. Gres porcelánico. Generalidades 
El cambio en la tecnología de cocción de plaquetas cerámicas, desde la tradicional 
bicocción al proceso rápido de monococción, que se produjo entre finales de los años 
setenta e inicio de los ochenta, produjo cambios importantes en las técnicas de producción 
de pavimentos y revestimientos cerámicos. Tales innovaciones mejoraron la tecnología 
global, las plantas de producción y, en particular, los hornos, así como las características 
de las materias primas (1). 
Después del desarrollo de la cocción rápida, la segunda gran revolución del sector cerámico 
se basó en la concepción del gres porcelánico, producto que surgió hacia finales de la década 
de los 70 en el distrito de Saussolo (Italia), coincidiendo con el inicio de la gran reconversión 
tecnológica en el sector cerámico con la introducción del horno de rodillos. La aparición del 
producto en España tuvo lugar una década después. En concreto, Pamesa comienza su 
fabricación en 1988, sucediéndole Porcelanatto en 1989 y posteriormente, ya en la década de 
los 90, el resto de empresas. En la Figura 1 se representa la evolución de la producción de 
gres porcelánico en España, durante los años 1996-2009. Puede observarse que al amparo del 
boom inmobiliario acaecido en el periodo 2002-2006, la producción de gres porcelánico 
experimentó un crecimiento exponencial, de modo que la producción en el año 2006 se 
duplico con respecto a la del año 2002. Sin embargo, el colapso financiero internacional, la 
mala situación de la economía mundial y el estallido de la burbuja inmobiliaria en España 
llevaron a que el sector azulejero nacional entrara de lleno en la crisis más compleja de su 
historia. 
El gres porcelánico no ha quedado al margen de esta crisis, aunque ha seguido realizando un 
gran esfuerzo comercial dirigido a la exportación y, según el estudio elaborado por 
Construcción Alimarket, habría movido unos 80 Mm2 en 2009, frente a los a los 118 Mm2 de 
dos años antes. No obstante, si se considera la producción global de la baldosa cerámica que 
se muestra en la Figura 2, se puede destacar que el gres porcelánico es el único material que 





gres esmaltado también en monococción. Posiblemente, a esta tendencia ha contribuido el 
desarrollo de la tecnología de decoración, que ha permitido obtener productos de gres 
porcelánico con una textura semejante a la de la piedra natural, especialmente mármol y 
granito, pero con un precio generalmente más bajo. Técnicamente, el gres porcelánico 
presenta propiedades similares o superiores a los granitos (2), con la ventaja de que es un 
material más ligero.  
 
Figura 1. Evolución de la producción del gres porcelánico en España (en millones de m2) 
según datos suministrados por ASCER  (3). 
Pero volviendo a sus orígenes, conviene recordar en qué consiste básicamente un gres 
porcelánico y cómo se procesa. El adjetivo porcelánico, añadido al sustantivo gres y 
derivado del sustantivo porcelana, es clave para definir y entender en qué consiste este 
producto. El sustantivo porcelana se cree que procede de la palabra portuguesa porcellana 
y se piensa que, en su origen, denotaba productos manufacturados a partir de la concha 
madre perla (4). 
Como es bien sabido, la introducción de la porcelana en Europa supuso una revolución 
científica y tecnológica en el siglo XVIII, que vino acompañada de intrigas palaciegas, 
espionajes industriales, intereses económicos..., en los cuales todavía los historiadores 


















































composiciones de porcelana se llegaron a realizar suelos en algunos palacios de la época, 
el hecho cierto es que la mayor parte de la aplicación de la porcelana fue en objetos de 
vajilla de mesa, decorativos y artísticos, para disfrute de la nobleza (6). 
 
Figura 2. Evolución de la cuota de producción de los diferentes tipos de baldosa cerámica, 
según datos suministrados por ASCER (3). 
Revisando la historia del desarrollo tecnológico de la porcelana en Europa se concluye que 
aunque había muchos tipos de porcelana, la más generalizada era la denominación triaxial 
realizada a partir de pastas de cuarzo, feldespato y caolín (7). Así pues, originalmente el 
gres porcelánico, en sentido estricto, es aquel que se formula con criterios muy semejantes 
a los de la porcelana tradicional: mezclas de arenas cuarcíferas, feldespatos y arcillas, 
fundamentalmente caoliníticas. 
Respecto a su microestructura, la mayor parte de las porcelanas triaxiales están constituidas 
por una red de cristales alargados y sumamente pequeños de mullita (3Al2O3·2SiO2), vidrio 
de tipo feldespático y cuarzo residual. Básicamente, ésta es también la microestructura del 
gres porcelánico, que se obtiene a temperaturas mayores que el gres convencional, entre 



























Estudios recientes han mostrado la formación de dos tipos de micro-regiones, de diferente 
composición, durante el proceso de cocción de la porcelana. Estas regiones están constituidas 
por aglomerados puros de arcilla y por zonas enriquecidas en feldespato. Durante el ciclo 
térmico, estas regiones reaccionan para formar dos tipos de mullita. Los cristales de mullita 
derivados de recintos de aglomerados puros de arcilla tienen forma cúbica y son denominados 
mullita primaria, ya que aparecen a menor temperatura que los cristales de mullita formados 
en zonas enriquecidas en feldespato. Éstos últimos se denominan mullita secundaria y tienen 
forma de agujas. Iqbal y Lee han sugerido la siguiente denominación (Tabla I) para los 
diferentes tipos de cristales de mullita (8, 9).  
Tabla I. Notación de los diferentes tipos de mullita según Iqbal y Lee (8, 9). 
 Tipo Relación de aspecto 





La proporción de cristales de los diferentes tipos de mullita en gres porcelánico es muy 
importante, ya que se ha observado un aumento considerable de la resistencia y de la 
tenacidad de fractura en porcelanas con mullita del tipo III. 
La Figura 3 muestra la localización de diferentes materiales cerámicos en el diagrama 
triaxial arcilla-cuarzo-feldespato. Entre los diferentes tipos de materiales cerámicos de 
construcción, el gres porcelánico representa el producto que reúne los estándares 
cualitativos más altos. Gracias a las modernas y avanzadas tecnologías de producción, con 
la inclusión del proceso de atomizado, que logran pastas homogéneas, monolíticas y 







a) Aspectos técnicos, tales como alta resistencia a la abrasión (dureza superficial), a la 
helada, a la flexión, a los agentes químicos, baja porosidad (la norma ISO 13006 prescribe 
un máximo de absorción de agua de 0,5% clase BIa), así como  
b) Aspectos estéticos de gran belleza, ya que se puede presentar pulido, prensado con 
múltiples cargas, diferentes colores y diseños, vidriado, orientados a la imitación de las 
piedras naturales, granitos, mármoles, etc (10), de manera que las variaciones de tipo 
comercial son ilimitadas. 
1. Ladrillos comunes (cerámica roja) 
2. Ladrillos de sílice 
3. Azulejos 
4. Vajilla de porcelana 
5. Porcelana dura 
6. Porcelana eléctrica 
7. Gres porcelánico 
8. Sanitarios 
9. Pavimento de gres 
10. Porcelana  dental 
11. Esmaltes 
Figura 3. Localización de diferentes materiales cerámicos en el diagrama triaxial arcilla-
cuarzo-feldespato (en verde se señalan los materiales cerámicos de construcción). 
Inicialmente, el gres porcelánico - típicamente no vidriado y con un limitado rango de 
colores - fue utilizado sólo para el pavimento de áreas industriales o de suelos de tránsito 
pesado (Figura 4a y 4b). Posteriormente, los nuevos sistemas de decoración hicieron 
posible mejorar su apariencia estética y con ello la ampliación del mercado al pavimento y 
revestimiento de interiores y exteriores de áreas comerciales, edificios, casas, etc (Figura 


























c) bajo tránsito (tipo 2, GBC) d) bajo tránsito (tipo 3, GBC) 
Figura 4. Tipos de gres porcelánico según la Guía de la Baldosa Cerámica (GBC) (11). 
 
I.2. Materias primas utilizadas en la obtención de gres porcelánico 
Las materias primas para la producción del gres porcelánico, que en España e Italia son 
mayoritariamente de importación, son básicamente una selección de arcillas illítico-
caoliníticas, caolines, feldespatos sódicos/o potásicos, cuarzo y/o arenas feldespáticas. 
Además de estas materias primas básicas, existen otros componentes minoritarios, 
llamados aditivos, que no siempre se utilizan y que son introducidos en la pasta para 
modificar sus características, como fundentes enérgicos que aumentan la fusibilidad de la 
pasta tales como talco, espodumena, carbonato de calcio, wollastonita, etc., y colorantes 







La Tabla II muestra el intervalo de composición típico del gres porcelánico. La proporción 
y el tipo de materias primas que forman parte de la composición, han de ser seleccionadas 
cuidadosamente para obtener piezas cocidas de muy baja porosidad a la temperatura de 
cocción (alto grado de sinterización). 
Tabla II. Intervalo de composición típico del gres porcelánico (13). 










Fundentes enérgicos 0-4 
Colorantes 0-8 
 
Otro componente utilizado en la obtención del gres porcelánico, que sin embargo no se 
considera normalmente durante el  procesado, es el agua utilizada en la barbotina. Es 
común en la industria usar agua potable, la cual contiene una amplia variedad de cationes, 
incluyendo Ca2+, Mg2+, Na+ y K+, además de una amplia variedad de compuestos químicos 
que variarán en función de la localidad. Incluso utilizando agua urbana bien controlada, el 
nivel de estos iones pueden variar, conduciendo a fluctuaciones en la reología y plasticidad 
de las pastas. 
I.2.1. Arcillas illítico-caoliníticas  
La arcillas son las materias primas base de cualquier composición de productos de 
cerámica tradicional. Su función es la de favorecer la operación de conformado y la de 
proporcionar a la pieza en crudo una resistencia mecánica suficiente para resistir las 
tensiones que debe soportar antes de la cocción y unas propiedades en cocido adecuadas al 





Para la fabricación del gres porcelánico se emplean normalmente las arcillas denominadas 
“ball clay”. El término “ball clay” designa a cualquier arcilla sedimentaria de moderada a 
elevada plasticidad, cuyo color después de la cocción es más o menos blanco. Su color en 
crudo suele ser oscuro debido a la materia orgánica que contienen, pudiendo en ocasiones 
llegar a ser completamente negras.  
Mineralógicamente estas materias primas están constituidas, esencialmente, por minerales 
de la arcilla (caolinita, illita y montmorillonita) y cuarzo. El mineral de arcilla más usual es 
la caolinita. La caolinita es un silicato laminar compuesto de una capa de (Si2O5)-2 y de una 
capa de [Al2(OH)4]+2. La fórmula teórica de la caolinita es Si2Al2O5(OH)4, frecuentemente 
expresada como Al2O3·2SiO2·2H2O. 
El porcentaje de óxidos colorantes (principalmente, de hierro y titanio) no debe ser muy 
elevado ya que afecta a la blancura de la composición cerámica. Lógicamente, los límites 
máximos de aceptación son función del tipo de producto que se fabrique. Así pues, las 
arcillas utilizadas para obtener gres porcelánico esmaltado raramente superan el 2,0% en 
Fe2O3+TiO2, mientras que las arcillas empleadas para fabricar gres porcelánico técnico no 
suelen superar el 1,5%, en ambos óxidos. 
Por otro lado, si se consideran las propiedades cerámicas de estas arcillas, la plasticidad, 
determinada como límites de Atterberg, suele ser media (20-30%) o alta (>30%), mientras 
que su capacidad de fusión es generalmente alta (absorción de agua <2% a la temperatura 
de cocción de 1220ºC). 
Las arcillas illítico-caoliníticas favorecen la operación de conformado ya que confieren 
plasticidad a la pieza en crudo, proporcionando a la pieza obtenida una resistencia 
mecánica suficiente para resistir las tensiones que debe soportar antes de la cocción. 
Además, este tipo de arcillas confieren una alta resistencia mecánica a la pieza cocida ya 






I.2.2. Feldespatos  
Los feldespatos desempeñan en las pastas de gres porcelánico el papel de fluidificantes o 
fundentes, ya que proporcionan las primeras fases líquidas que aparecen durante la 
cocción. Estas fases líquidas rodean a las partículas más refractarias, aproximándolas 
mediante fuerzas de tensión superficial que se generan en los poros más finos, hecho que 
provoca la contracción de la pieza. Así pues, los feldespatos son los responsables iniciales 
del proceso de densificación o sinterización que mayoritariamente contribuye a disminuir 
la porosidad de las piezas y a conferirles las propiedades deseadas. 
Los feldespatos alcalinos (sódicos, potásicos o sódico-potásicos) son los más empleados en 
la industria cerámica. El feldespato sódico puro se denomina albita (Na2O·Al2O3·6SiO2), 
mientras que el potásico puro se denomina ortoclasa (K2O·Al2O3·6SiO2). Los feldespatos 
alcalinos, sin embargo, raramente se presentan puros y es frecuente encontrarlos en forma 
de cristales mixtos por medio de soluciones sólidas (Figura 5). El uso de otro tipo de 
feldespatos es prácticamente imposible debido a su elevada temperatura de fusión, al 
intervalo de cocción tan reducido que aportan y/o a su elevado coste. 
Los feldespatos comerciales son rocas compuestas por uno o varios minerales de 
feldespato (albita, ortoclasa, etc) y otros minerales no feldespáticos, tales como cuarzo y 
arcilla (caolinita, principalmente). Dentro de los feldespatos alcalinos, se designa como 
“potásico” a aquel que contiene más de un 8-10% en peso de K2O, como “sódico” a aquel 
que contiene más de un 5-7% de Na2O y como “sódico-potásico” al mineral cuya suma de 
K2O y Na2O sea mayor del 7% y no se incluya en los dos grupos anteriores. Dentro de los 
feldespatos alcalinos, son los sódicos los mayoritariamente empleados en la fabricación del 
gres porcelánico, debido a que presentan un punto de fusión inferior al de los feldespatos 
potásicos. En general los feldespatos potásicos proporcionan menores pendientes en las 
curvas de contracción lineal/Temperatura y, por lo tanto, un intervalo de cocción más 






Figura 5. Diagrama de fases del sistema NaAlSi3O8-KAlSi3O8-CaAl2Si2O8  (13). 
 
I.2.3. Cuarzo y/o arenas feldespáticas  
El cuarzo y/o arenas feldespáticas tienen una función de relleno en la microestructura y, 
además, confieren a la pieza cocida una mayor resistencia mecánica. Sin embargo, el 
cuarzo sin disolver es a menudo responsable del deterioro de las propiedades mecánicas 
como resultado de la transformación β-cuarzo ↔ α-cuarzo a 573 ºC durante el proceso de 
enfriamiento. Esta transformación resulta en una disminución en volumen del 2% (15), que 
puede causar en la pieza cerámica grietas.  
Las composiciones del gres porcelánico pueden estar libres de cuarzo y/o arenas 




































frecuente. En general, esta materia prima actúa como desgrasante de las pastas cerámicas, 
reduciendo su plasticidad y mejorando la compacidad (siempre que no haya un exceso de 
partículas gruesas) y permeabilidad de las piezas conformadas. Asimismo, su adición 
produce normalmente un aumento de la refractariedad y una disminución de la contracción 
durante la cocción. Sin embargo, debido a que la relación entre los componentes plásticos 
(arcillas y caolines) y los desgrasantes suele estar ya equilibrada con la introducción de los 
feldespatos, su función primordial en las composiciones de gres porcelánico no es la de 
desgrasante. 
Una de las principales funciones, y si no la más importante, de las arenas feldespáticas y 
del cuarzo es reducir el coste global de la composición cerámica. Además, suelen 
proporcionar una mayor blancura a la pasta cocida debido a que, por un lado, se está 
introduciendo una materia prima con bajo contenido en impurezas colorantes y, por otro, 
los cristales de cuarzo no disueltos en el seno de la fase vítrea pueden actuar como 
opacificantes.  
I.2.4. Caolines 
El caolín es una roca masiva compuesta de un porcentaje variable de material arcilloso, 
que debe ser blanco o muy débilmente coloreado y estar constituido en esencia por 
silicatos alumínicos hidratados de composición aproximada a la expresada por la fórmula 
Al2O3·2SiO2·2H2O (16). Aunque los caolines no están siempre presentes en las pastas de 
gres porcelánico, estos materiales se han considerado en nuestro caso como básicos, ya que 
en algunos casos pueden llegar a suponer el 20% de la composición. 
La principal función de los caolines es la de mejorar la blancura en las piezas cocidas de 
gres porcelánico. El mecanismo de blanqueo de los caolines es doble. Por un lado, los 
cristales de mullita formados además de opacificar ocluyen en su estructura el óxido de 
hierro. Por otro lado, estos materiales incorporan en su composición una cantidad de 






Otras funciones secundarias de estos materiales son disminuir el coeficiente de dilatación 
de la pieza cocida y aumentar su resistencia mecánica, debido a la formación de la fase 
mullita.  
I.3. Proceso de producción de gres porcelánico 
El proceso productivo del gres porcelánico puede resumirse de la siguiente manera: 
1) Extracción, molienda en agua y atomización de materias primas. 
2) Prensado del polvo atomizado, en húmedo o en seco, por medio de prensas hidráulicas a 
presiones entre 35-50MPa. 
3) Deshumidificación de las piezas en secadores. 
4) Cocción en horno de rodillos a temperaturas entre 1200º-1300ºC. 
5) Selección y embalaje (17). 
El gres porcelánico puede ser pulido posteriormente. Esta operación aumenta la calidad 
estética del producto pero, por otro lado, reduce las características técnicas superficiales. 
El pulido de la parte superficial revela la porosidad total, que no favorece ni a la resistencia 
al manchado ni a la limpieza. 
A lo largo del proceso de cocción, la caolinita (Al2O3·2SiO2·2H2O), illita o minerales 
micáceos y feldespatos desaparecen, quedando el cuarzo y formándose mullita 
(3Al2O3·2SiO2) como producto final de las transformaciones de la metacaolinita 
(Al2O3·2SiO2) formada en el proceso de pérdida de grupos hidroxilos en los materiales 
caoliníticos (18) según las siguientes reacciones (19): 
)(SiO2SiOOAl3)(SiO Al-Si



















Las transformaciones de fases se expresan en forma de reacciones químicas aproximadas o 
genéricas para facilitar su explicación. Sin embargo, las reacciones arriba expuestas no 
están exactamente balanceadas ya que son más o menos no-estequiométricas. Más aún, las 
impurezas de la pasta inicial puede dar lugar a la formación de una fase líquida durante la 
cocción que puede variar la temperatura de formación de cada fase y su cantidad; es decir, 
la secuencia detallada de estas reacciones químicas es muy complicada, dependiendo de 
factores como la composición de las materias primas, características de los polvos y 
condiciones de fabricación. 
En la primera etapa puede observarse, por diversas técnicas (ATD, TG,...), la pérdida de 
agua de la estructura y la formación de metacaolinita. Se piensa que la cinética de 
deshidroxilación es de primer orden, con una velocidad de deshidroxilación directamente 
proporcional al área superficial del caolín (20, 21).           
Más aún, el proceso de la deshidroxilación de la caolinita es un proceso endotérmico que 
va acompañado por una reorganización del aluminio, coordinado octaédricamente en la 
caolinita, a aluminio que esta vez se coordina en su mayoría en lugares tetraédricos en la 
metacaolinita (20, 21, 22, 23, 24). A continuación la sílice amorfa se expulsa y tras un 
sucesivo tratamiento térmico se origina la mullita (25). La sílice amorfa liberada durante la 
descomposición del metacaolín es muy reactiva, posiblemente asistida por la formación de 
un fundido eutéctico a ∼990ºC. En cuanto a la estructura exacta de la especie espinela, 
actualmente continúa a debate (26, 27, 28). 
La mayoría de las reacciones que ocurren durante la formación de gres porcelánico son 
procesos gobernados cinéticamente. Debido a que los ciclos industriales son muy cortos 
(desde temperatura ambiente hasta temperatura ambiente en 60min), no es posible alcanzar 
el equilibrio termodinámico. Por lo tanto, es muy común que el producto acabado 
contenga cristales de cuarzo y de feldespato que no se han transformado completamente. 
En general, el gres porcelánico está compuesto por aproximadamente un 55-65% en masa 
de fase amorfa, 20-25% de cuarzo y 12-16% de mullita (29). Por tanto, las fases cristalinas 
en el gres porcelánico son las mismas que las encontradas en porcelanas. El gres 





porcelanas (60min comparado a 24h o más). Por consiguiente, en este caso la mullita no 
puede ser cuantificada con precisión a partir de los diagramas de fase, porque estos reflejan 
únicamente situaciones de equilibrio termodinámico.  
Este hecho, junto con la reciente aparición en el mercado del gres porcelánico, explica la 
ausencia de estudios que relacionen de una manera sistemática la proporción de fases 
cristalinas y la microestructura de las piezas cocidas con las propiedades mecánicas del 
producto final.   
A pesar del gran interés comercial en pavimentos de gres porcelánico, se ha llevado a cabo 
muy poca investigación de carácter científico en este campo, dejando significativas 
oportunidades para la investigación y estudio, particularmente en cuanto a la evolución 
microestructural y de fases y su relación con las propiedades mecánicas. 
I.4. Estado del arte en la investigación de gres porcelánico 
Al inicio del presente trabajo de Tesis Doctoral, se realizó una búsqueda bibliográfica 
exhaustiva con el fin de determinar los últimos avances, que en aquel momento existían en 
la investigación de gres porcelánico, encontrándose que eran muy pocos los trabajos 
publicados que abordaran, de manera científica, el estudio del proceso de obtención de 
gres porcelánico. En la Figura 6 se pueden ver de forma gráfica la evolución que ha 
experimentado el número de trabajos publicados sobre gres porcelánico. La primera 
publicación aparece en el año 1987 (30), pero la producción científica en los primeros años 
es muy baja y en el periodo 1987-1997 sólo se contabilizan una docena de trabajos, lo que 
equivale a prácticamente a una media de 1 trabajo/año. En el año 1998 la producción 
científica comienza a aumentar, en dicho año se publican seis trabajos y esta tendencia se 
mantiene hasta la actualidad, con una media en el periodo 1998-2012 de 9 
publicaciones/año. 
La Figura 7 muestra una clasificación temática de los trabajos sobre gres porcelánico 
publicados y su evolución en el periodo 1987-2001. Al comienzo de este estudio, en el año 
2001, se habían publicado 47 trabajos que, en cuanto a su temática, se podrían agrupar en 













































































Los trabajos que se publican en los primeros años pertenecen a la categoría Generalidades, 
en la que se engloban los artículos que exponen una mera descripción de las características 
tecnológicas del gres porcelánico, sin profundizar en aspectos científicos que justifiquen 
sus propiedades (31, 32, 33, 34, 35, 36), o trabajos de Mercado, en los que se analiza la 
producción de gres porcelánico en términos económicos, así como los datos de desarrollo 
y ventas del producto y su proyección futura (37, 38, 39, 40). 
Bajo el epígrafe Materias Primas se agrupan por una parte trabajos que presentan las 
características de las materias primas básicas utilizadas en la producción de gres 
porcelánico (41, 12), y estudian su efecto sobre el proceso de sinterización (42, 43, 44), o 
bien trabajos presentados mayormente por compañías mineras, en los que detallan las 
características y bondades de sus materias primas frente al proceso de fabricación del gres 
porcelánico (45, 46). En varios de estos trabajos se analiza el efecto que ejercen diferentes 
tipos de materias primas fundentes sobre la temperatura, intervalo de cocción y 
deformación piroplástica de pastas de gres porcelánico. Los feldespatos potásicos aportan 
un amplio intervalo de cocción, pero proporcionan temperaturas de cocción excesivamente 
elevadas. Por otro lado, el uso abusivo de compuestos de naturaleza magnésica, aunque 
reducen considerable la temperatura de cocción de las pastas cerámicas puede llegar a 
generar diversos tipos de problemas asociados a la reducción del intervalo de cocción y al 
aumento de la deformación piroplástica. Los feldespatos sódicos presentan un 
comportamiento intermedio y proporciona intervalos de cocción suficientemente amplios, 
temperatura de cocción adecuada y escasa tendencia a la deformación piroplástica, pero un 
porcentaje elevado de feldespato sódico da lugar a una reducción de propiedades debido a 
la presencia excesiva de fase líquida. Por tanto, un aspecto que en este periodo despertaba 
gran interés era encontrar el feldespato o la combinación de feldespatos más adecuada para 
la formulación de pastas de gres porcelánico (14, 47, 48). 
El desarrollo del gres porcelánico de pasta blanca en España fué un reto implantado desde 
Italia, como país líder mundial en la fabricación de este tipo de baldosas. La introducción 
de este material en la producción española supuso el inconveniente de la necesidad de 
recurrir a materias primas de importación (arcillas de cocción blanca y feldespatos sódicos, 
principalmente). Uno de los retos que en ese momento se planteaban era la necesidad de 






entre el 3 y el 5% de absorción de agua, hacia materiales con porcentajes inferiores al 
0,5%. En este contexto, algunos grupos de investigación desarrollaron pastas de gres 
porcelánico utilizando sólo materias primas de cocción roja, pero manteniendo todas las 
características necesarias para ser definido como tal, por su práctica nula porosidad y su 
elevada resistencia mecánica, pudiéndose catalogar como gres porcelánico de pasta roja 
(49). 
La sección Procesado contiene aquellos artículos que analizan cómo las instalaciones 
industriales fueron evolucionando para adaptarse a las necesidades de fabricación de gres 
porcelánico y obtener un producto cada vez más competitivo en los mercados mundiales 
(50, 51, 52, 53) y estudian cómo las diferentes etapas del proceso afectan a determinadas 
características del material. Por ejemplo, la influencia de la micronización de las materias 
primas sobre el comportamiento a la sinterización (54), el efecto del ciclo de prensado 
sobre la tendencia a la laminación de las piezas prensadas (55,  56) o la influencia de la 
etapa de acabado sobre las propiedades tecnológicas superficiales del gres porcelánico (57, 
58, 59, 60). 
Finalmente, el cuarto bloque contiene a los trabajos denominados de Ciencia Básica, en 
los que a través de metodología científica se llegan a resultados que contribuyen a la 
ampliación del conocimiento sobre el gres porcelánico. Al comienzo de este trabajo de 
investigación, los trabajos incluídos en esta categoría se ocupaban básicamente de la 
caracterización de las pastas durante la sinterización, mediante la determinación de 
diferentes propiedades físicas y tecnológicas como densidad, porosidad, contracción lineal 
o absorción de agua (61, 62, 63, 64) o de la relación entre la microestructura y las 
propiedades mecánicas del gres porcelánico (65, 66, 67, 68, 69, 70). 
En este sentido, Dondi y col. (71) investigan la correlación entre composición química de 
la pasta y las transformaciones térmicas de sus componentes con la microestructura y 
propiedades mecánicas de los productos cocidos. Los resultados muestran que un mayor 
contenido de alúmina en la pasta favorece la formación de porosidad abierta y la 
cristalización de mullita, a la vez que la cantidad de fase amorfa es menor. Estas 
características microestructurales dan lugar a diferentes propiedades mecánicas. Las pastas 





de fase vítrea las hace más rígidas, por lo que exhiben mayor módulo de elasticidad a igual 
valor de resistencia a flexión. Los autores concluyen que la resistencia a flexión está 
directamente relacionada con la resistencia a la abrasión profunda, por lo que parecería 
posible el poder predecir la resistencia a la abrasión en función de la resistencia a flexión. 
Es necesario señalar que en estos últimos trabajos, la influencia de la microestructura sobre 
las propiedades mecánicas se analiza básicamente en base al porcentaje de las diferentes 
fases cristalinas y a la porosidad de las piezas, pero ninguno de los trabajos tiene en 
consideración la morfología y relación de aspecto de los cristales de mullita formados. 
Finalmente, algunos trabajos dentro de este apartado estudian la influencia de la 
composición química sobre la microestructura (desarrollo de fases, porosidad y densidad) 
y propiedades mecánicas de las baldosas de gres porcelánico. Dondi y col. (72), realizan 
una revisión de las composiciones química de las baldosas de gres porcelánico fabricadas 
en Italia, y clasifican las composiciones en tres grupos: alto contenido en sílice (>71%) 
con relación Al2O3/SiO2 <0,29; bajo contenido en sílice (<68%) con relación Al2O3/SiO2 
>0,31; y contenido medio en sílice (68-70%) con relación Al2O3/SiO2 = 0,29-0,31. La 
composición más usual es la formulada con contenidos medios de sílice y que están 
compuestas por 55-65% fase amorfa, 20-25% cuarzo y 12-16% de mullita. Los resultados 
de la investigación muestran que el contenido en cuarzo está directamente relacionado con 
el contenido en sílice de la pasta, mientras que el porcentaje en mullita no varía mucho con 
la composición. Aproximadamente se forma la mitad de mullita de la que podría formarse 
si toda la cantidad de alúmina disponible en la pasta se transformara en mullita durante la 
cocción. La densidad de las piezas cocidas se encuentra en el intervalo 2,3-2,4 g/cm3, sin 
que se detecte una relación clara con respecto a la composición química de las baldosas. 
Finalmente, las propiedades mecánicas parecen depender mayormente de la compacidad 
del material: a mayor densidad, mayor módulo de elasticidad y módulo de rotura. Sin 
embargo, se observa una correlación positiva entre la resistencia mecánica y el contenido 
de alúmina (y mullita) en las piezas. 
La Figura 8 muestra una clasificación temática de los trabajos publicados sobre gres 
porcelánico y su evolución en el periodo 2002-2012. Se observa como en este periodo hay 






vez que el resto de bloques temáticos, especialmente los que se refieren a consideraciones 
generales (73, 74, 75, 76) y datos de mercado, pierden relevancia.  
Figura 8. Clasificación temática de los trabajos publicados sobre gres porcelánico y su 
evolución en el periodo 2002-2012. 
Al contrario que ocurriera en el periodo anterior, durante estos años el número de trabajos 
publicados en los bloques Materias Primas y Procesado ya no son equiparables. El 
notable crecimiento en producción que experimentó el gres porcelánico a finales de la 
década de los 90 y las expectativas de evolución con respecto al resto de tipos de baldosa 
cerámica, levantó el interés de diferentes grupos minero-industriales que se vieron 
apremiados a realizar un esfuerzo constante de investigación para poner a punto materias 
primas adecuadas a las nuevas exigencias de producción (77, 78, 79)   y para intentar 
ofrecer a los fabricantes de sus países composiciones de gres porcelánico formuladas a 
partir de materias primas nacionales, para así aminorar el coste asociado a la importación 
de las mismas (80, 81, 82, 83, 84, 85). Pero indudablemente, el aspecto que mayor interés 
ha despertado en la última década en lo referente a materias primas ha sido la posibilidad 
de disminuir la temperatura de cocción del gres porcelánico. Bertoni y col (86) formularon 
una serie de pastas en las que variaban alternativamente las relaciones SiO2/Al2O3 y 
Na2O/K2O hasta alcanzar composiciones extremas. La relación Na2O/K2O es un parámetro 
Periodo 2002‐2012


















fundamental en la definición del comportamiento en la cocción, de forma que cuanto 
mayor es la proporción, menor es la temperatura de sinterización. Pero en contrapartida, el 
intervalo de gresificación es menor y resultan materiales más frágiles con menores valores 
de resistencia a flexión. En este sentido, se realizaron diferentes investigaciones con el 
objetivo de evaluar la posibilidad de utilizar fundentes alternativos en sustitución parcial 
de los feldespatos en pastas de gres porcelánico (87, 88).  
Así, Dondi y col. (89) estudiaron la influencia de los silicatos de magnesio, como 
promotores de la sinterización, en el comportamiento tecnológico de piezas de gres 
porcelánico. La comparación de las propiedades tecnológicas de las piezas cocidas destacó 
una mayor reactividad durante la sinterización de las composiciones que contienen 
silicatos de magnesio, que parece estar conectada con una cantidad mayor y una menor 
viscosidad de la fase líquida formada a alta temperatura. 
Por su parte, Esposito, Jazayeri, Salem y col. (90, 91, 92, 93) estudiaron la posibilidad de 
utilizar nefelina-sienita como substituto parcial del feldespato sódico en proporciones del 
5, 10 y 15,66% en una pasta de gres porcelánico. La adición de nefelina-sienita disminuye 
la viscosidad de la fase vítrea, lo que a su vez provoca un aumento de la velocidad de 
contracción y mejora el proceso de sinterización, reduciendo considerablemente el tiempo 
necesario para obtener un valor de absorción de agua <0,5%. Las piezas cocidas presentan 
una distribución de poros más estrecha, la microestructura es más homogénea y tienen 
menor cantidad de fase vítrea, lo que origina una mejora de las propiedades mecánicas. 
Los mejores resultados se alcanzan con un 5% de nefelina-sienita, porcentajes mayores 
reducen drásticamente el intervalo de estabilidad dimensional de las piezas, por lo que no 
se consideran adecuados. 
Otra línea de investigación encaminada a disminuir la temperatura de cocción del gres 
porcelánico ha sido el empleo de arcillas ilíticas (94, 95). El mayor contenido en ilita en la 
composición determina un mayor porcentaje de fase vítrea y menores valores de absorción 







Actualmente, la producción mundial en el campo de baldosa cerámica va orientada hacia 
una mayor producción de baldosas a partir de arcillas de cocción blanca. La carencia de 
arcillas nacionales que cumplieran los rigurosos requerimientos para su utilización en gres 
porcelánico, fue en su día el motivo por el que la industria cerámica de fabricación de 
baldosas de gres porcelánico optó por la importación de este tipo de materias primas, pese 
a su mayor coste económico asociado. Sin embargo, hoy en día, en las arcillas de 
importación ha disminuido significativamente el suministro de arcillas blancas de alta 
alúmina con valores de óxido de aluminio comprendidos entre 30-35% y, de óxido de 
hierro, por debajo del 1%. Parece ser que los depósitos mineros empiezan a decaer y, de 
hecho, a día de hoy, prácticamente ningún proveedor de arcillas importadas es capaz de 
suministrar arcillas de alta alúmina. Por otro lado, según los datos de la Asociación 
Española de Fabricantes de Azulejos y Pavimentos Cerámicos (ASCER), la mayor parte 
de la fabricación nacional de gres porcelánico ha dejado de ser gres porcelánico técnico 
(pulido) para pasar a ser en su mayoría gres porcelánico esmaltado o incluso laminado, 
producto que poseen menores restricciones técnicas respecto a lo que a la coloración del 
soporte cocido se refiere. Por este motivo, los estudios más recientes están encaminados a 
evaluar la dependencia de algunas propiedades físicas del gres porcelánico (especialmente 
absorción de agua) con la calidad de las arcillas “ball-clay” utilizadas, con el objeto de 
definir algunas características importantes que debería tener una arcilla para que pueda ser 
considerada adecuada para la producción de gres porcelánico (96, 97) y al estudio de 
diversos tratamientos físico-químicos de acondicionamiento de arcillas (tamizado, 
separación magnética y ataque ácido), con el fin de obtener, a partir de arcillas nacionales, 
productos de gres porcelánico que mantengan las propiedades técnicas requeridas, como 
son baja absorción de agua y resistencia mecánica y, a su vez, mejorar el grado de blancura 
(98). 
En cuanto al Procesado del gres porcelánico, en este periodo prosigue la investigación e 
innovación en la tecnología de fabricación, lo que ha llevado a una evolución continua en 
las líneas de producción (99) y a la realización de estudios sistemáticos para aumentar la 
eficiencia de prácticamente todas las etapas de proceso, como puede ser el desarrollo de 
molinos para la preparación rentable de barbotinas de gres porcelanico en las que se 
requiere un tamaño de partícula muy fino (100) o la búsqueda de ligantes que favorezcan 





compactación, y confieran a las piezas cerámicas crudas una mayor resistencia mecánica 
(101).  
Una de las etapas trascendentes en el proceso de fabricación de materiales cerámicos 
conformados por prensado es la elaboración de los polvos cerámicos. Las propiedades del 
polvo, tales como distribución del tamaño de partícula, de gránulo, y de poro, afectan 
significativamente a su comportamiento durante la etapa de prensado, y puede conducir a 
diferentes microestructuras y características mecánicas en las piezas crudas, que afectan a 
su posterior procesamiento. Generalmente, las propiedades de los polvos cerámicos 
dependen en gran medida del proceso mediante el que se preparan. En la actualidad, en la 
industria cerámica los polvos de gres porcelánico son producidos principalmente mediante 
atomización, por lo que establecer la influencia de las condiciones de secado sobre las 
propiedades finales de los gránulos (102) y las propiedades tecnológicas de baldosas de 
gres porcelánico (103) sigue siendo de gran interés. Sin embargo, la alta energía y 
consumo de agua implicado en el proceso de atomización, junto con la contaminación por 
emisiones, siguen siendo problemas importantes que conlleva la búsqueda de procesos de 
obtención de polvos alternativos a la vía húmeda tradicional. En este contexto, Melchiades 
y col. (104, 105, 106) han estudiado la viabilidad de la producción de pavimentos 
porcelánicos de alta calidad por vía seca, método que no se utiliza en la fabricación de gres 
porcelánico debido a la baja porosidad que este producto cerámico requiere. Una breve 
comparación indica que existen dos diferencias substanciales entre ambas vías (húmeda y 
seca); el tamaño de partícula utilizado en la vía húmeda es considerablemente más fino, y 
la capacidad de mezclado entre los diferentes minerales que integran la composición es 
normalmente también mejor en la vía húmeda. Los autores analizan la importancia relativa 
de ambos factores y estudian las materias primas y condiciones de proceso que podrían 
conducir a la obtención de pavimentos esmaltados de buena calidad. 
Recientemente, Shu y col. (107, 108, 109) han propuesto un nuevo proceso de preparación 
de polvos cerámicos al que han denominado proceso de granulación gota-polvo (droplet–
powder granulation process). En este proceso, las materias primas se someten a una etapa 
de molienda en húmedo, análoga a la que se produce en el proceso de atomización. 
Seguidamente, alrededor de dos tercios de la suspensión pasa por un filtro prensa y 






el tercio restante de la suspensión, se somete a una etapa de pulverización en la que las 
gotas de la suspensión pulverizada adsorben el polvo seco disperso y forman gránulos que 
son secados con el fin de obtener un polvo prensa adecuado. En comparación con el 
proceso de atomización, el nuevo proceso reduce significativamente las emisiones de 
materia partículada al aire (98%), supone un ahorro de energía (24%), y reduce el consumo 
de agua (69%). Los polvos preparados mediante proceso de granulación gota-polvo 
consisten de gránulos sólidos de forma esférica irregular, y con una distribución de tamaño 
gránulos y densidad aparente similares a los polvos atomizados. Sin embargo, una vez 
conformadas y cocidas, las piezas de gres porcelánico obtenidas a partir de estos gránulos 
exhiben mayor porosidad y tamaño de poro que las piezas obtenidas a partir de polvos 
atomizados. Los resultados obtenidos abren la posibilidad de fabricar baldosas de gres 
porcelánico vidriadas a través de un proceso más respetuoso con el medio ambiente. Sin 
embargo, los resultados también indican que la fabricación de gres porcelánico pulido a 
partir de polvos preparados por este método requiere de mayor investigación con el fin de 
mejorar las características de los gránulos, en particular su deformabilidad, que es el factor 
crítico en la densificación y vitrificación (sinterización) durante la cocción. 
Otra fase del proceso de producción de gres porcelánico que ha despertado interés en la 
última década ha sido las etapas de decoración y pulido, que han dado lugar a un notable 
aumento de la gama de acabados, contribuyendo a la fuerte expansión experimentada por 
el gres porcelánico, no sólo en España, sino a nivel mundial. En sus orígenes, el gres 
porcelánico usualmente se decoraba en masa mediante la adición de pigmentos y 
posteriormente se sometía a un proceso de pulido para aumentar el brillo de la superficie 
vista. La fuerte expansión del gres porcelánico a nivel mundial dió lugar a un importante 
crecimiento de la gama de productos y acabados y, a la limitada variedad de modelos 
iniciales, como eran los monocolores y granitos o “sal y pimienta”, se le unieron las 
decoraciones con sales solubles y los acabados conseguidos en la propia prensa mediante 
la combinación de diversos sistemas de alimentación. Uno de estos sistemas, conocido 
popularmente como “doble carga”, consiste en una primera alimentación de un polvo base 
atomizado que, en una segunda carga, es cubierto por una mezcla de dicho polvo base con 
una mezcla de otro u otros polvos de prensa atomizados, granulados, pigmentados o no. 
Mediante esta técnica se consiguen efectos estéticos muy variados como veteados, 





características diversas puede dar lugar, en ocasiones, a la aparición de problemas de 
tensiones residuales o de curvaturas que es necesario controlar (110, 111, 112). 
Respecto a la etapa de pulido, ésta es la operación final del proceso de fabricación del gres 
porcelánico técnico, a la que se le atribuye más del 40% del coste total del. Los procesos 
industriales actuales de pulido se consideran ineficientes, debido a diversos factores como 
son: desgaste innecesariamente alto de las herramientas de desbastado/pulido, alto 
consumo de energía, producción de grandes cantidades de residuos, número excesivo de 
productos rechazados y mal control de la calidad del producto. Por consiguiente, el control 
de los diferentes parámetros que intervienen en esta fase es de gran importancia para la 
mejora de las características estéticas del gres porcelánico y el aumento de su 
competitividad frente a la piedra natural. En este sentido, Trpcevska y col. (113) realizaron 
ensayos de la superficie de la baldosa antes y después del proceso de pulido y concluyeron 
que la eliminación de las irregularidades superficiales da lugar a una disminución de la 
rugosidad media, pero el proceso de pulido va dejando al descubierto la porosidad cerrada 
presente en el interior de la baldosa, con lo que la porosidad máxima aumenta ya que esta 
porosidad es generalmente mayor que la presente en la superficie original. Después de la 
etapa de pulido, la dureza Vickers superficial disminuye dramáticamente debido a la 
presencia de grietas inducidas. Por tanto, para poder llegar a reducir los daños provocados 
por el pulido, es necesario poner a punto métodos que permitan reproducir, a escala de 
laboratorio, el pulido industrial de piezas de gres porcelánico. En este sentido, Cantavella y 
col. (114), estudiaron un modelo que representa el trabajo realizado por las herramientas 
de pulido en diferentes puntos de la superficie de baldosas de gres porcelánico. Ibañez y 
col. (115) utilizaron un tribómetro “pin on disk” en el que las probetas de gres porcelánico 
en forma de barras cilíndricas (pin) se someten a la acción de discos (disk) similares a los 
útiles abrasivos que se utilizan en el pulido a escala industrial. El estudio concluye que con 
este tribómetro es posible reproducir el desgaste que experimentan las piezas durante la 
operación de pulido. Hutching y col. (116) analizaron un proceso de pulido industrial para 
determinar las condiciones a las que están expuestos tanto las baldosas como los 
materiales abrasivos. Los resultados del estudio se utilizaron para diseñar una línea de 
pulido a escala de laboratorio (tribómetro) que pudiera ser utilizada para investigar los 
mecanismos de pulido. Finalmente, Sousa y col. (117, 118) describieron las ecuaciones 






la distribución de brillo en la superficie de baldosas de gres porcelánico pulido. La 
correlación de los patrones de brillo generados con la cinemática del pulido sirve como 
herramientas útil para la optimización del proceso. 
Otro aspecto objeto de estudio ha sido la curvatura en piezas de gres porcelánico. Esta 
curvatura se origina por efecto de la deformación piroplástica ó curvatura de una pieza 
cerámica causada por la gravedad durante el ciclo de cocción. La piroplasticidad está 
relacionada con un exceso de fases líquidas formadas durante la cocción o con la 
viscosidad reducida de estas fases. Por ello, esta deformación se produce con más 
frecuencia en pastas de alta vitrificación, como lo son las baldosas de gres porcelánico. 
Bernardin y col. (119) hacen uso del diseño de mezclas en el estudio de las formulaciones 
cerámicas y concluyen que la aplicación de regresiones múltiples es un procedimiento de 
gran alcance en la evaluación del efecto individual de cada materia prima en la 
piroplasticidad de los productos cerámicos. No obstante, la deformación piroplástica 
también se ha considerado, en los últimos años, como una nueva técnica para la 
fabricación de piezas especiales (molduras, peldaños, zócalos, pasamanos e incluso vasijas 
de lavabos) de gres porcelánico (120) mediante una segunda cocción de las piezas a una 
temperatura inferior a la de sinterización (por ejemplo 1160-1210ºC), pero con un mayor 
tiempo de cocción y menor velocidad de calentamiento con el fin de evitar rupturas. 
Sin embargo, la piroplasticidad no es el único factor responsable de la curvatura de las 
piezas cerámicas, y las baldosas de gres porcelánico, tanto esmaltado como técnico, 
pueden presentar un fenómeno conocido como “curvatura diferida", que consisten en el 
cambio de la curvatura de la baldosa después de su salida del horno. Este fenómeno, que se 
hace más problemático a medida que aumenta el tamaño de la baldosa, ha sido 
cuantificado por Cantavella y col. (121) quienes concluyen que sólo dos factores puede 
producir curvaturas diferidas: las tensiones residuales y la expansión de la baldosa. 
En cuanto a los trabajos englobados en el bloque de Ciencia Básica, la temática de éstos 
están relacionadas básicamente con dos aspectos: profundizar en el conocimiento de los 
mecanismos que actúan durante todo el proceso de sinterización de las piezas de gres 
porcelánico y establecer las relaciones entre la miscroestructura y las propiedades 





pusieron de manifiesto la existencia de diferentes mecanismos que actúan durante la 
sinterización de las piezas, cada uno de ellos acompañado de una evolución compleja de la 
distribución de fases y de la composición química de la fase líquida. Los mecanismos más 
importantes son: difusión superficial, responsable de una fuerte reducción de la superficie 
específica con una contracción despreciable en la fase inicial (por debajo de 1000ºC); flujo 
viscoso, responsable de la densificación que se produce principalmente en el intervalo 
1100-1200ºC, favorecida por el desarrollo rápido de una fase líquida abundante, 
aproximadamente por encima de 1050ºC; y engrosamiento de poros en la fase final 
(>1175ºC) dando lugar a hinchamientos tras una cocción prolongada. Los resultados 
mostraron que la contracción de cocción no es proporcional a la cantidad de fase líquida y 
la densificación depende esencialmente de la viscosidad de la fase líquida, que presenta 
cambios limitados de su composición con el tiempo y parece resultar afectada 
principalmente por la temperatura. Gualtieri y col. (123) estudiaron el comportamiento a la 
expansión/contracción de las materias primas más usuales en la formulación de 
composiciones de gres porcelánico y clasificaron las causas que generan la 
contracción/expansión en estructurales (S, intra-mineral) y microestructurales (M, entre-
mineral). Las contracciones pueden ser generadas por pérdida de volátiles, tales como el 
agua adsorbida a baja temperatura (S); colapso de la estructura de los productos pseudo-
amorfos (tales como metacaolinita) de deshidroxilación de minerales de arcilla (S); 
sinterización en estado sólido o viscoso (eventualmente acompañados por densificación y 
crecimiento de grano) (M); reducción de volumen (densificación) debida a la cristalización 
a partir de precursores amorfo (S); transiciones de fase con reducción de volumen (circón) 
(S); y finalmente fusión, generalmente a T>800ºC (S).  La expansión lineal puede ser 
generada por expansión térmica (S); transiciones de fases con aumento de volumen 
(cuarzo) (S); reblandecimiento de las fases vítreas (S) y deformación por piroplasticidad o 
sobrecocción (M). Recientemente, Salem y col. (124) han propuesto un modelo cinético 
para describir la sinterización isotérmica de composiciones de gres porcelánico y han 
estudiado la validez del modelo para describir la variación de porosidad total en el gres 
porcelánico con la temperatura y tiempo de cocción, durante el proceso de sinterización 
isotérmica. Salem y col. (125) estudiaron la influencia de la temperatura de cocción y 
tiempo de permanencia sobre la sinterización de piezas de gres porcelánico, encontrando 
que a menor temperatura de cocción, mayor es el tiempo requerido para alcanzar el valor 






temperatura de sinterización. En cuanto al tiempo, al aumentar el tiempo de sinterización 
la presión ejercida por el gas ocluido dentro de la porosidad cerrada causa un aumento del 
tamaño de los poros y en consecuencia, la contracción disminuye. El tamaño de poro 
caracterizado por dar lugar a absorción de agua cero está influenciado por la temperatura y 
tiempo de permanencia. 
El efecto de la granulometría del cuarzo sobre la sinterización del gres porcelánico ha sido 
también un tema de interés para diferentes investigadores (126). Así, Souza y col. (127) 
estudiaron composiciones de gres porcelánico formuladas con cuarzo de diferente 
granulometría (2 y 18µm). Los estudios dilatométricos mostraron que las composiciones 
formuladas con cuarzo fino densificaban más rápidamente y daban lugar a menores valores 
de absorción de agua. En este estudio, los autores evaluaron también el efecto de la 
atmósfera de cocción sobre la sinterización y establecieron que en condiciones reductoras, 
las piezas contraen más rápidamente, debido probablemente a la ausencia de quemado de 
materia orgánica, muestran mayor nivel de porosidad y presentan menor cantidad de 
mullita y cuarzo residual. Por otra parte, De Noni y col. (128, 129, 130), examinaron el 
efecto del tamaño de partícula del cuarzo en el comportamiento mecánico de baldosas 
obtenidas a alta y baja velocidad de enfriamiento. Los autores resaltaron que en el material 
enfriado lentamente, el módulo de elasticidad y la energía de fractura aumentan, y el 
tamaño de defecto se reduce según el tamaño de partícula de cuarzo disminuye. Sin 
embargo, la energía de fractura también disminuye en piezas que contienen en exceso 
pequeñas partículas de cuarzo en avanzado estado de disolución. Para el material enfriado 
rápidamente, aunque las partículas de cuarzo más grandes se separan de la matriz a elevada 
temperaturas, debido al estrés térmico, su presencia, incluso en pequeñas cantidades, 
contribuye al crecimiento del defecto. 
Durante el proceso de sinterización, la porosidad de la pieza disminuye debido a la 
difusión de la fase líquida en los poros interconectados. Este fenómeno, que se lleva a cabo 
por la presión capilar, es el mecanismo más importante de sinterización en el gres 
porcelánico. La fase vítrea juega, por tanto, un papel clave en el proceso de sinterización. 
La evolución dinámica, tanto de la microestructura como de la composición de fases, hace 
difícil predecir el comportamiento de gres porcelánico con los modelos clásicos (basados 





gres porcelánico varía en un amplio intervalo tanto en términos de cantidad (desde 40% 
hasta más del 75% en peso) y composición química y algunos aspectos importantes del 
proceso de sinterización de gres porcelánico, relacionados con el componente no cristalino, 
no son aún plenamente comprendidos, en particular: estabilidad de la mullita durante la 
formación del fundido viscoso, ya que afecta a la composición química de la fase vítrea y 
por lo tanto sus propiedades físicas (vidrios de alta alúmina tienen mayor viscosidad y 
tensión superficial); papel de la microestructura, ya que hay indicios de que la matriz del 
gres porcelánico, formada por la fase vítrea y microcristales de cuarzo, mullita y 
feldespato, es la "fase viscosa" real que regula la cinética de densificación; y aparición de 
flujo viscoso, ya que no existe ningún estudio detallado que trate la transición desde la 
formación del fundido viscoso hasta la etapa de densificación y su dependencia de la 
cantidad y características físicas del componente no cristalino (131). 
El efecto de la naturaleza de las materias primas sobre el mecanismo de sinterización de 
gres porcelánico ha sido también tema de investigación. Salem y col. (132) evaluaron la 
cinética de sinterización de pastas de gres porcelánico con diferente contenido en nefelina-
sienita. Los resultados mostraron que la energía de activación de la densificación 
aumentaba con la relación Na2O+K2O/cuarzo hasta alcanzar un valor de energía constante 
para una relación ≥ 0,22. Recientemente, de Noni y col. (133) han estudiado la 
sinterización de composiciones de gres porcelánico con contenidos variables de caolinita 
(20-50%), cuarzo (10-40%) y albita (40-70%). La caolinita favorece mayores valores de 
densidad, pero sin embargo, una vez que la cantidad de partículas de caolinita es suficiente 
para interconectar, las adiciones de caolinita no favorece el aumento de densidad e incluso 
puede disminuirla. La temperatura de máxima densificación, considerada como la que da 
lugar a la máxima densidad, está determinada por el contenido de albita, y la porosidad no 
cambia significativamente con la composición inicial. Por su parte, Survaci y col. (134) 
han llevado a cabo un estudio para conocer cómo la viscosidad de un gres porcelánico 
varía en función de la proporción de álcalis (Na2O/K2O) y poder así evaluar el efecto de la 
viscosidad sobre la densificación y microestructura de la pieza cocida, con el fin de poder 
establecer un intervalo de viscosidad óptimo para lograr gres porcelánico pulido con alta 
resistencia a las manchas. Este trabajo establece dos valores de viscosidad crítica; (i) el 
límite superior de viscosidad, por encima del cual se produce insuficiente densificación o 






del cual las piezas exhiben deformación piroplástica. Los límites de viscosidad superior e 
inferior fijados en el presente estudio fueron 108,67 P y un valor entre 107,93 y 108,35 P, 
respectivamente. En consecuencia, si la viscosidad de la pieza está entre estos límites, se 
pueden obtener fácilmente superficies pulidas con elevada resistencia a las manchas y sin 
ninguna deformación. 
Otro tema objeto de numerosas investigaciones ha sido profundizar en el conocimiento de 
la porosidad de soportes de gres porcelánico y en el estudio de la relación existente entre la 
porosidad y las propiedades mecánicas, tribológicas y funcionales. En todo material 
cerámico, y en concreto en los pavimentos y revestimientos cerámicos, la porosidad tiene 
una influencia considerable sobre las características técnicas, principalmente sobre las 
características mecánicas (módulo de ruptura) y las superficiales (resistencia a la abrasión, 
a las manchas y a los agentes químicos). Por este motivo, Gil y col. (135) identificaron los 
diferentes tipos de porosidad para asociarlos con cada uno de los componentes de la pasta 
y analizar el efecto que cada tipo de porosidad tiene sobre algunas de las propiedades 
físicas de las piezas cocidas. La porosidad abierta está formada por canales irregulares 
intercomunicados, que en sección aparecen como pequeños orificios de forma irregular y 
con tamaño menor a 5µm. Su origen se debe a la pérdida de volumen en la 
deshidroxilación de los minerales arcillosos. Durante el proceso de sinterización, la 
formación de fase líquida va cerrando progresivamente los capilares que constituyen la 
porosidad abierta, formándose la porosidad cerrada fina constituida por poros esféricos de 
pequeño tamaño. Por otro lado, se distinguen una serie de poros aislados más grandes, de 
forma esférica, cuyo tamaño suele ser mayor a 10µm y que da lugar a la porosidad cerrada 
gruesa. Esta tipología de poros se encuentra normalmente en las regiones que se han 
generado a partir del componente fundente (feldespato) y es la principal responsable de la 
mayor o menor resistencia a las manchas del gres porcelánico técnico no esmaltado, ya que 
cuando el soporte cocido es pulido, la porosidad cerrada queda expuesta en la superficie. 
El origen de la porosidad cerrada gruesa se debe principalmente a la descomposición de las 
inclusiones ricas en volátiles procedentes de los feldespatos y está ligada, de forma directa, 
a la fusión de los granos de feldespato. Por último, los autores detectaron la formación de 
poros de morfología irregular en las fronteras de los granos de cuarzo y feldespato con la 
matriz vítrea, que constituyen la denominada porosidad intergranular. Estos poros son los 





consideran concentradores de tensión y facilitan la fractura. Su origen se debe a las 
diferencias en los coeficientes de dilatación térmica de estos granos con respecto a la 
matriz vítrea. Por su parte, Jazayeri y col. (136) desarrollaron un modelo matemático para 
estudiar el mecanismo de eliminación de la porosidad en función del tiempo de cocción. 
Los parámetros del modelo, tales como las constantes cinéticas y la energía de activación 
aparente, se calcularon a partir de datos experimentales para una composición de gres 
porcelánico estándar. Empleando el modelo desarrollado, es posible estimar el tiempo de 
maduración en cocción para obtener la porosidad mínima a una temperatura dada. 
Por tanto, la porosidad cerrada es el resultado de una densificación incompleta del material 
durante la sinterización y depende básicamente de la microestructura de la pieza cruda y 
del ciclo térmico de cocción. Con respecto a la pieza cruda, las principales variables que 
pueden interferir en las características de la microestructura porosa son la distribución del 
tamaño de partícula, morfología, humedad y presión de moldeo. Existen básicamente dos 
tipos de poros que componen la microestructura de las piezas crudas: poros 
intragranulares (espacios entre las partículas que componen los gránulos) y poros 
intergranulares (conjunto de huecos que se forman durante el prensado). Otro tipo de 
poros que puede encontrarse frecuentemente dentro de los granos más grandes son 
resultados del proceso de atomizado y son denominados por algunos autores como "poros 
huecos". En base a sus características y tamaño, este tipo de poro puede ser clasificado 
como una especie de poro intergranular. Amoros y col. (137) evaluaron el efecto de la 
microestructura en verde sobre el proceso de sinterización y las propiedades del producto 
cocido. Para ello partieron de una composición típica de gres porcelánico y prepararon 
cuatro suspensiones variando el tiempo de molienda. El estudio mostró que un grado de 
molienda insuficiente da lugar a piezas verdes con una distribución de poros más ancha 
baja las mismas condiciones de presión, aún cuando las piezas verdes son más compactas 
que las preparadas a partir de barbotinas con mayor tiempo de molienda. La presencia de 
poros grandes en las piezas crudas inhibe el proceso de sinterización y requiere de 
temperaturas de cocción altas para alcanzar la máxima densificación del producto. 
Además, la porosidad mínima alcanzable es mayor y el tamaño de los poros residuales 
aumenta. El efecto negativo de esta porosidad se traduce principalmente en una peor 
resistencia a las manchas de los productos pulidos. Recientemente, Alves y col. (138, 139, 






compacto crudo con la porosidad cerrada y resistencia a las manchas del producto cocido. 
Con los resultados obtenidos, los autores concluyeron que la distribución granulométrica 
de la mezcla atomizada no interfiere significativamente en la distribución de tamaño de 
poro del material después de la sinterización, ya que piezas con diferente granulometría 
llevaron al mismo perfil de porosidad en el producto sinterizado. El único efecto que causa 
características distintivas en el producto cocido es el área de los poros superficiales. En 
este caso, a mayor área ocupada por los poros superficiales, más visibles son las manchas. 
Aunque algunos autores sugieren que los poros huecos son los responsables de la 
formación de microestructuras porosas más susceptibles a las manchas, en este estudio no 
se encontraron evidencia para confirmar esta hipótesis. 
En cuanto a la relación entre la composición del gres porcelánico y sus propiedades 
tecnológicas, Sánchez y col. (141) llevaron a cabo un estudio comparativo de las 
propiedades de una amplia selección de muestras de gres porcelánico pulido, producidas 
por varias empresas de diferentes países. El objetivo era relacionar la microestructura 
(mineralogía y distribución del tamaño de poros) con algunas de sus propiedades 
mecánicas (resistencia mecánica y al rayado) y superficiales (brillo y resistencia a las 
manchas). La investigación concluyó que el contenido en cuarzo de las piezas cocidas, y 
también, aunque en menor extensión, el de mullita, definen en gran medida las 
propiedades mecánicas del gres porcelánico, ya que actúan como fase de refuerzo, 
aumentando la tenacidad del material y con ello, su resistencia mecánica. De Noni y col. 
(142) llegan a resultados similares con respecto al papel del cuarzo y señalan que la 
resistencia mecánica aumenta con la proporción de cuarzo, confirmando el papel de 
refuerzo de las partículas de cuarzo dispersas en la matriz. Sin embargo, en su estudio 
establecen que la mullita y la fase vítrea disminuyen la energía de fractura, lo que invalida 
la hipótesis de la mullita como mecanismo de reforzamiento. Cavalcante y col. (143) 
llegan a resultados opuestos al estudiar diferentes tipologías de baldosas de gres 
porcelánico. En este caso, los resultados mostraron que mullita y circón tienden a aumentar 
las propiedades mecánicas, a través de un mecanismo de refuerzo de matriz, mientras que 
el cuarzo juega un papel opuesto. El efecto negativo del cuarzo sobre las propiedades 
mecánicas del gres porcelánico es también puesto de manifiesto por Hutchings y col. (144) 
que concluyen que el aumento del contenido en cuarzo en la composición inicial aumenta 





superficial. Por otra parte, Carbajal y col. (145) estudiaron la evolución de fases cristalinas 
en dos composiciones de gres porcelánico preparadas con diferentes contenidos de 
formadores de fase vítrea y su influencia sobre el comportamiento mecánico. Los 
resultados revelan que el mayor mecanismo de reforzamiento es el efecto de tensionado de 
la matriz. El reforzamiento de mullita actúa de forma similar al de partículas resistentes, 
pero su contribución nanométrica es muy limitada, debida a la usual aglomeración de 
cristales. Recientemente, de Noni y col. (146) han puesto de manifiesto que la hipótesis de 
mullita como un mecanismo de fortalecimiento de porcelanas triaxiales, sólo se manifiesta 
claramente cuando las muestras de gres porcelánico son enfriadas rápidamente. 
Otro tema de preocupación en la investigación de gres porcelánico ha sido evaluar los 
parámetros microestructurales más importantes que influyen en la resistencia a las 
manchas de las baldosas de gres porcelánico pulido. De esta forma, Tucci y col. (147, 148) 
y Dondi y col. (149, 150) correlacionaron la resistencia a las manchas con las 
características superficiales y en masa de baldosas de gres porcelánico, proporcionando un 
modelo predictivo de dicho comportamiento en base a la rugosidad de la superficie así 
como a la cantidad de poros, su tamaño y morfología. Como resultado de los ciclos de 
cocción rápida utilizados en su producción, las baldosas de gres porcelánico conservan una 
cantidad significante de porosidad residual, cuya distribución no es uniforme a través del 
espesor. Con el fin de dar cuenta de la dependencia de la porosidad con la profundidad, 
una baldosa de gres porcelánico puede ser considerada como un material con gradiente 
funcional y por tanto puede asemejarse a un sistema de múltiples capas, cada una de ellas 
formadas por una matriz cerámica y poros residuales. La evaluación de la fracción de 
poros en función de la distancia a la superficie de la baldosa y la aplicación de diferentes 
modelos numéricos de simulación han permitido concluir que existe una variación espacial 
de las propiedades elásticas, que no puede ser revelada por los métodos tradicionales 
experimentales tales como ensayos de flexión y técnicas basadas en resonancia (151). 
Recientemente, Alves y col. (152) han llevado a cabo un estudio para determinar si el 
espesor de la capa eliminada por pulido puede modificar la microestructura porosa de la 
superficie y la resistencia a las manchas de las baldosas de gres porcelánico. Los resultados 
muestran que el espesor de la capa eliminada puede afectar a la intensidad de las manchas 
observadas en la superficie de baldosas, puesto que la morfología y distribución de tamaño 






caracterización de porosidad en la sección transversal de las muestras estableció que los 
poros más cercanos a la superficie muestran orientación (más largo y aplanado), 
probablemente causada durante la etapa de compactación. En este caso, cuanto menor sea 
el espesor de la capa eliminada por pulido mayor será la intensidad de las manchas 
visibles. La orientación del poro disminuye gradualmente desde la superficie hacia el 
interior de la baldosa, de modo que los poros en la región más cercana al centro del cuerpo 
cerámico ocupan un área mayor que en las regiones más cercanas a la superficie original 
del producto bruto.  
Un aspecto de interés en estos años ha sido el mejorar las propiedades mecánicas del gres 
porcelánico por la adición de diferentes partículas. De este modo, Menegazzo y col. (153) 
evaluaron la influencia de la adición de varios tipos de alúmina calcinada, con diferentes 
áreas superficiales, cantidad de sodio y cantidad de fase α, a composiciones industriales de 
gres porcelánico. La adición de alúmina da lugar a mayor resistencia a la abrasión 
profunda. Este hecho implica que la fase vítrea es más resistente a consecuencia de la 
adición de alúmina, lo que puede ocurrir a través de dos efectos: solubilidad de las 
partículas de alúmina en la fase vítrea, generando una fase vítrea rica en alúmina y, por lo 
tanto, de mayor dureza; o insolubilidad de alúmina en el fundido, actuando las partículas 
de alúmina como elementos de refuerzo en la formación de un composite de matriz 
vítrea/refuerzo cristalino o actuando como agentes catalizadores para la formación de 
mullita. Posteriormente, Tucci y col. (154) realizaron una investigación similar y señalaron 
que el aumento de la resistencia a la propagación de grietas es atribuible a la presencia de 
las partículas de alúmina. Zanelli y col. (155) estudiaron la posibilidad de mejorar las 
propiedades mecánicas del gres porcelánico a través de la adición de mullita sintética o 
precursores de mullita (caolin o gibsita) con objeto de aumentar el contenido de mullita en 
la pieza cocida. Los resultados muestran que las propiedades físicas y tecnológicas no son 
dependientes de los diferentes porcentajes añadidos. La resistencia a flexión depende 
principalmente de la porosidad, mostrando una tendencia negativa cuando la porosidad 
total aumenta. En cuanto a la tenacidad de fractura, ni el contenido en mullita ni la 
porosidad son capaces de explicar las diferencias experimentales encontradas. 
Por último, el pulido de una baldosa de gres porcelánico es un proceso crítico y muy caro, 





elegidos. Si el procedimiento no está controlado estrictamente, las superficies pulidas 
resultantes pueden presentar memoria tecnológica en forma de arañazos, surcos, cortes, 
agrietamiento del subsuelo y el desprendimiento de material. En el gres porcelánico, el 
pulido industrial está muy extendido para mejorar la estética superficial de los productos y 
por ende, su competitividad frente a la piedra natural. Sin embargo, si el procedimiento no 
está controlado estrictamente, el pulido provoca un deterioro grave de la superficies 
pulidas por diferentes mecanismos de fractura, que resultan principalmente en (i) la 
compactación del material y (ii) daños, tales como la formación de arañazos, surcos, cortes 
y agrietamiento.  El proceso de pulido de piezas de gres porcelánico se compone de dos 
fases sucesivas. 
La primera fase, consistente en un desbastado con el uso de abrasivos gruesos basados en 
diamante, elimina volúmenes sustanciales de material pero también induce la aparición de 
tensiones residuales localizadas y daños de diferente morfología. En estas condiciones, la 
superficie de la baldosa muestra un grave deterioro, suficiente para causar una disminución 
constante de sus características mecánicas y de su rendimiento en servicio. 
En la segunda fase, el proceso de pulido se lleva a cabo utilizando un tratamiento muy 
largo con partículas abrasivas, que normalmente contienen carburo de silicio con tamaño 
de grano en disminución. Esta fase reduce parcialmente la gravedad del daño y mejora la 
apariencia de la superficie de trabajo, confiriendo el grado de brillo requerido. Para 
asegurar una alta calidad superficial, el daño generado por el desbastado debería ser 
eliminado en la fase de pulido. Sin embargo, tras el pulido la superficie de la baldosa 
presenta una disminución de la dureza y resistencia al desgaste y una mayor sensibilidad a 
los agentes de manchas. Esposito y col. (156) estudiaron cinco productos comerciales de 
gres porcelánico y los sometieron a un proceso de pulido. Las superficies pulidas se 
estudiaron mediante la determinación de los parámetros de rugosidad y dureza Vickers y 
observando la textura microestructural. Además, determinaron la resistencia a flexión y el 
módulo de Young de las piezas antes y después del pulido. Los resultados obtenidos llevan 
a las siguientes conclusiones: (i) la etapa de pulido provoca una disminución en la dureza 
Vickers y en los parámetros de rugosidad; (ii) la eliminación de la capa superficial revela 
la porosidad cerrada e induce también un amplio y complejo sistema de daños, tanto en la 






la fiabilidad del producto pulido, en términos del módulo de Weibull disminuye 
fuertemente; (iv) el módulo de Young depende de las características microestructurales y 
no se ve influenciado por los daños inducidos durante el pulido. 
En cuanto a la resistencia a la abrasión profunda, esta propiedad se describe 
satisfactoriamente por el modelo de Hutchings basado en las características mecánicas de 
las baldosas (dureza y tenacidad de fractura) y las condiciones de desgaste (carga aplicada, 
área de contacto y tamaño de las partículas abrasivas). La composición mineralógica tiene 
una gran influencia sobre la resistencia al desgaste, y así, cuanto mayor es la cantidad de 
fases “duras”, menor es la resistencia al desgaste. En particular, mullita y zircón son las 
fases que más contribuyen a la resistencia al desgaste del gres porcelánico debido a las 
diferencias del coeficiente de dilatación y módulo de elasticidad entre estas fases y la 
matriz vítrea (157). 
Finalmente, las últimas tendencias de mercado en gres porcelánico indican que existe un 
interés creciente en productos ligeros para ser colocados verticalmente, en paredes 
interiores o fachadas ventiladas. Las funciones decorativas y estructurales tienen en este 
caso que acoplarse a características adicionales, tales como aislamiento térmico. En esta 
línea, Garcia-Ten y col. (158) mediante la adición de SiC en polvo con un tamaño de 
partícula <10µm obtienen baldosas de gres porcelánico con un peso reducido en un 26%, 
pero que mantienen los requerimientos de resistencia a flexión y absorción de agua. 
Igualmente, Bernardo  y col. (159) discuten el logro de una reducción en la densidad de 
aproximadamente 30%, acoplado a una absorción de agua limitada (aproximadamente 
2%), mediante la adición de CeO2 a las materias primas. Este aditivo proporciona 






II. OBJETIVOS Y JUSTIFICACIÓN 
Como ya se ha comentado en la Introducción, la producción de gres porcelánico ha 
experimentado un aumento considerable, desde su desarrollo inicial en Italia a finales de la 
década de los 70 (30). Sin embargo, este incremento en su fabricación no fue acompañado de 
la investigación  necesaria para conocer el alcance de las reacciones que tienen lugar durante 
el proceso de cocción de las piezas. Es de destacar el hecho de que las pocas publicaciones 
que existían sobre microestructura del gres porcelánico se referían, sobre todo, a temas de 
porosidad y formación de vidrio, sin abordar el estudio de formación de mullita de tipo II y 
III. Se ha considerado, por tanto, que era necesario abordar una investigación que permitiera 
conocer la evolución mineralógica y microestructural que experimenta el gres porcelánico 
durante su proceso de cocción, a la vez que establecer la influencia de la formación de la fase 
cristalina mullita sobre sus propiedades mecánicas. 
El objetivo principal de este trabajo de Tesis Doctoral es estudiar el efecto del crecimiento de 
cristales de mullita (porcentaje, forma y tamaño) sobre las propiedades físicas y tecnológicas 
de gres porcelánico. Para ello, se han fijado los siguientes objetivos específicos, cada uno de 
ellos desarrollados en los diferentes artículos de investigación publicados que sustentan esta 
Tesis Doctoral: 
1. Tener un conocimiento detallado del comportamiento del gres porcelánico, en términos de 
la variación de sus propiedades físicas (contracción lineal, porosidad y absorción de agua) 
durante el proceso de cocción. 
Objetivo desarrollado en la publicación “J. Martín-Márquez, J. Ma. Rincón, M. Romero, 
Effect of firing temperature on sintering porcelain stoneware tiles, Ceram.  Int.,  34 (2008) 
1867-1873” 
2. Determinar la cinética de cristalización de mullita en el gres porcelánico a través del 
conocimiento de la energía de activación asociada a su formación y de los parámetros n y m 





Objetivo desarrollado en la publicación “M. Romero, J. Martín-Márquez, J. Ma. Rincón, 
Kinetic of mullite formation from a porcelain stoneware body for tiles production, J. Eur. 
Ceram. Soc., 26 (2006) 1647-1652” 
3. Caracterizar y cuantificar las diferentes fases cristalinas contenidas en el gres porcelánico 
durante el proceso de cocción. 
Objetivo desarrollado en la publicación “Jorge Martín-Márquez, Ángeles G. de la Torre, 
Miguel A. G. Aranda, Jesús Ma. Rincón, Maximina Romero, Evolution with temperature of 
crystalline and amorphous phases in porcelain stoneware, J. Am. Ceram. Soc., 92  (2009) 1, 
229-234” 
4. Examinar la evolución de la microestructura de gres porcelánico durante el proceso de 
cocción, prestando especial atención a los cambios en la relación de aspecto de los cristales de 
mullita. 
Objetivo desarrollado en la publicación “Jorge Martín-Márquez, Jesús Ma. Rincón, 
Maximina Romero, Mullite development on firing in porcelain stoneware bodies, J. Eur. 
Ceram. Soc., 30  (2010) 7, 1599-1607” 
5. Estudiar la evolución de las propiedades mecánicas durante el proceso de cocción del gres 
porcelánico y establecer la influencia de la microestructura, teniendo en cuenta el porcentaje, 
tamaño y forma de los cristales de mullita. 
Objetivo desarrollado en la publicación “Jorge Martín Márquez, Jesús Ma. Rincón, Maximina 
Romero, Effect of microstructure on mechanical properties of porcelain stoneware, J. Eur. 
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Como se ha comentado anteriormente, el trabajo de investigación realizado en esta Tesis 
Doctoral se ha llevado a cabo con el objetivo principal de estudiar el efecto del crecimiento 
de cristales de mullita (porcentaje, forma y tamaño) sobre las propiedades físicas y 
tecnológicas de gres porcelánico. Para ello, se ha formulado una pasta de gres porcelánico 
compuesta por  50% de arcilla, 40% de feldespato y 10% de arena silícea ( % en peso), 
cuya composición se ha denominado como P. Para la formulación de esta pasta cerámica 
se han seguido los siguientes criterios: 
1. Que represente una composición de gres porcelánico típica, similar a la utilizada en 
la industria, sin tener en cuenta los aditivos.  
2. Que dé lugar a la máxima formación teórica de mullita. Por ello, la composición P se 
ha formulado con la máxima proporción posible de arcilla y la mínima de cuarzo.  
En la Figura 10 se muestra esquematizada la secuencia de etapas que se ha seguido para la 
realización de la parte experimental de esta investigación. El proceso comienza con la 
molienda y tamizado de las materias primas hasta tamaño de partícula < 160µm. La 
mezcla y homogeneización de la composición P se ha llevado a cabo preparando una 
barbotina con agua destilada (relación 1:1) que se ha sometido a molienda en un molino de 
bolas (168g de bolas de Al2O3) durante 30 minutos. La barbotina se ha secado en estufa a 
110ºC durante toda una noche y el material resultante ha sido desmenuzado y tamizado 
hasta un tamaño de partícula de < 160μm. El conformado de las probetas se ha realizado 
mediante prensado uniaxial en húmedo (6% de humedad) a 40MPa, en una prensa 
semiautomática de laboratorio Mignon-S Nanetti. Cada probeta se ha preparado con 3g de 
polvo de composición P, obteniéndose discos de 2cm de diámetro y 0,5cm de espesor. Se 
han preparado siete probetas para cada una de las temperaturas de cocción ensayadas. Para 
los ensayos de flexión se han conformado además probetas de dimensiones 5 x 5 x 0,8cm 
con 30g de polvo cada una. En este caso se han preparado cuatro plaquetas para cada una 
de las temperaturas de cocción seleccionadas. La Figura 11 muestra la prensa utilizada 
para el conformado de las probetas y en la Figura 12 se puede ver una vista axial y 







Figura 10. Secuencia de etapas seguida en la parte experimental de esta investigación. 
Tamizado <160μm
Preparación de la composición P
50% de arcilla, 40% de feldespato, 10% de arena silícea 
Secado
Conformado
Prensado Uniaxial 40MPa (6% humedad) 
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Tras una etapa de secado en estufa a 110ºC, las probetas se han cocido en un horno 
eléctrico de laboratorio, en el intervalo de temperatura de cocción 1200º-1300ºC. Además, 
se han realizado cocciones a 400º, 500º, 800º, 1000º y 1400ºC, con el fin de realizar un 
estudio detallado de la evolución mineralógica y microestructural durante el proceso de 
cocción. 
Para la cocción de las probetas se ha utilizado un ciclo de monococción rápida, similar al 
que se utiliza en la industria, con un tiempo de permanencia de las probetas en el horno de 
45-60 min. En el proceso de cocción se han utilizado dos ciclos térmicos diferentes 
dependiendo de si la temperatura máxima es superior o inferior a 1000ºC, tal y como se 
muestra en la Figura 13. 
 
Figura 13. Ciclos térmicos de monococción rápida seguidos en la etapa de cocción de las 
probetas. a) Tª de cocción >1000ºC y b) Tª de cocción <1000ºC. 
III.3. Caracterización de propiedades  
III.3.1. Curvas de gresificación 
Uno de los métodos experimentales más generalizado para el control y formulación de 
pastas de gres para revestimientos y pavimentos cerámicos es la determinación del 
diagrama o curva de gresificación de las pastas, que consiste en la representación de ciertas 
propiedades físicas en función de la temperatura de cocción del producto (160).  

















































Los diagramas de gresificación nos permiten determinar la temperatura óptima de cocción 
y el intervalo de temperatura en el que la porosidad abierta es mínima, por lo que la 
contracción permanece prácticamente constante, lo que normalmente coincide con los 
valores óptimos de resistencia mecánica. Un mayor intervalo de cocción hará posible que 
se puedan producir ciertas fluctuaciones de temperatura durante la cocción, sin que ello 
repercuta en las propiedades finales de la pieza; es decir, descuadres, deformaciones, etc. 
La absorción de agua, directamente relacionada con la porosidad abierta y la contracción 
lineal son propiedades fácilmente medibles y que generalmente se utilizan para la 
elaboración de los diagramas de gresificación y la definición del intervalo de cocción. Una 
propiedad comparable con la contracción lineal es la densidad aparente. 
III.3.1.1. Absorción de agua, densidad aparente y porosidad abierta  
Aplicando la norma ASTM C373-88: “Water Absorption, Bulk Density, Apparent 
Porosity, and Apparent Specific Gravity of Fired Whiteware Products” se ha calculado la 
absorción de agua (AA), densidad aparente (Dap) y la porosidad abierta (εa) de todas las 
piezas cocidas. 
Para la realización del ensayo, las probetas han permanecido en estufa a 110ºC hasta masa 
constante. Seguidamente se introducen en un recipiente con agua destilada hirviendo, de 
forma que las probetas no estén en contacto entre ellas ni con las paredes del recipiente. 
Las probetas se mantienen en ebullición durante cinco horas, posteriormente se dejan 
enfriar y continúan sumergidas durante veinticuatro horas adicionales con el fin de 
alcanzar la saturación de agua. Con el fin de obtener valores representativos, este ensayo 
se ha realizado sobre cuatro probetas para cada una de las temperaturas de cocción 
ensayadas. 
La absorción de agua (AA), expresada en porcentaje, indica la relación entre la masa de 
agua absorbida y la masa de la probeta seca calculada según la ecuación, 
100. ×−=
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donde M es la masa de la probeta saturada en agua (g) y D es la masa de la probeta seca 
(g). 
La densidad aparente (Dap), expresada en g/cm3, es la relación entre la masa seca y el 




DD  [2] 
El volumen exterior de las probetas cocidas se determinó de acuerdo con el método de 
Arquímedes, 
SMVext −=  [3] 
donde S es la masa de la probeta saturada en agua destilada (g). 
La densidad aparente (Dap) de las probetas crudas no se ha podido determinar por el 
método de Arquímedes, ya que la pieza prensada se deshace en contacto con el agua. 
Puesto que las piezas conformadas presentan una geometría sencilla, en este caso discos de 
∼2cm de diámetro y ∼0,5cm de espesor, es viable el uso de un método directo de medida 
dimensional. Para ello, el volumen de las probetas se midió con un calibre digital de 
±0,01mm de error. 
La porosidad abierta (εa), expresada en porcentaje, indica la relación entre el volumen de 




DMε  [4] 
donde M es la masa de la probeta  saturada de agua (g), D es la masa de la probeta seca (g), 






III.3.1.2. Densidad real  
Aplicando la norma ASTM C329-88: “Specific Gravity of Fired Ceramic Whiteware 
Materials”, se ha calculado la densidad real (Dr) de todas las materias primas, de las 
diferentes composiciones en polvo y de las probetas cocidas. 
Para la realización de este ensayo se ha utilizado 8-10g de muestra molida a tamaño de 
partícula < 160µm, secada en estufa a 110ºC hasta pesada constante. Las medidas se han 
llevado a cabo utilizando un picnómetro de 49,30cm3 de capacidad. Para cada una de las 
muestras se han realizado dos determinaciones sucesivas. La densidad real de la muestra 
debe ser determinada con el cuidado de que todas las pesadas sean hechas a temperatura 
idéntica y en atmósfera seca. Por lo tanto, si esta precaución es tomada, la densidad real se 
calcula de la siguiente manera: 
( )[ ] aadGDr +−=  [5] 
donde d es la densidad absoluta del agua (g/cm3) a la temperatura de ensayo, a es la 
densidad absoluta del aire (g/cm3) a dicha temperatura y G es la gravedad específica de la 
muestra con respecto al agua (g/cm3) según la ecuación:  





donde W es la masa del picnómetro con muestra (g), p es la masa del picnómetro vacío (g), 
W1 es la masa del picnómetro lleno de agua destilada (g) y W2 es la masa del picnómetro, 
muestra y agua destilada (g). 
III.3.1.3. Porosidad  
El conocimiento de la evolución de la porosidad, y por tanto de la sinterización, durante el 
calentamiento progresivo de las pastas cerámicas es fundamental para un mejor control del 
proceso de obtención de cualquier material cerámico y aún más, en el caso de un producto 






En los materiales de gres porcelánico se pueden distinguir dos tipos de porosidad. Una de 
ellas corresponde a la porosidad abierta, que se observa como poros finos e 
interconectados de forma irregular y repartida por todo el volumen de la muestra. El otro 
tipo es la porosidad cerrada, formada por poros de forma redondeada, de mayor tamaño y 
de distribución irregular. Por tanto, la porosidad total de la pieza, εT, vendrá dada por, 
caT εεε +=  [7] 
donde εa es la porosidad abierta (%) y εc es la porosidad cerrada (%). 
La porosidad abierta se calcula, como ya se ha comentado, por medio de la norma ASTM 
C373-88. Para conocer la  porosidad cerrada de la pieza debemos conocer, según la 








Dε  [8] 
donde Dap y Dr, es la densidad aparente (g/cm3) y real (g/cm3) de la muestra, 
respectivamente. 
III.3.1.4. Contracción lineal 
La contracción lineal de todas las piezas cocidas, expresada en porcentaje, se ha 





LLCL  [9] 
donde Ls es el diámetro de la probeta seca en crudo (mm) y Lc es el diámetro de la probeta 
cocida (mm). Las medidas de contracción lineal se han realizado sobre series de siete 





III.3.2. Análisis químico 
Los análisis químicos de la arcilla AR-2097-G y del feldespato FC-100 fueron facilitados 
por la empresa suministradora (Euroarce, S.A). La composición química de la arena silícea 
se ha determinado por fluorescencia de rayos-X (FRX) por medio de fusión con tetraborato 
de litio (0,3:5,5) y medida en un espectrómetro Philips PW-1404. El sodio se ha medido 
por absorción atómica tras fusión con metaborato de litio y medida en un equipo Varian 
FS-220. La pérdida por calcinación (PPC) se ha determinado a 950ºC.  
III.3.3. Análisis por difracción de rayos-X (DRX) 
El análisis de las fases mineralógicas presentes en las materias primas y en todas las piezas 
cocidas de gres porcelánico se ha llevado a cabo en un difractómetro Philips X`PERT 
MPD con radiación CuKα, en muestras molidas en un mortero de carburo de wolframio y 
tamizadas a un tamaño de partícula < 60μm. El barrido se ha realizado en el intervalo 5º-
75º. 
La Tabla III recoge las fichas de difracción PDF, seleccionadas de la base de datos del 
International Centre for Standard Data (ICSD) (161), para la identificación de las fases 
cristalinas presentes en las materias primas y en las probetas de gres porcelánico cocidas a 
las diferentes temperaturas. 
Tabla III. Fichas de difracción de rayos-X seleccionadas para la identificación de las fases 
cristalinas presentes en las materias primas y en las probetas de gres porcelánico 












III.3.4. Estudio de la cinética de cristalización 
La cinética de cristalización de mullita en gres porcelánico se ha estudiado por Análsis 
Térmico diferencial (ATD) con objeto de determinar la energía de activación asociada a la 
formación de mullita, los parámetros n y m (indicativos de la morfología de crecimiento) y 
el factor de frecuencia, k0, de la reacción de formación de mullita. 
III.3.4.1. Tratamiento isotérmico 
La base teórica para interpretar los resultados ATD es proporcionada por la teoría de 
Johnson-Mehl-Avrami (JMA), la cual describe la evolución de la fracción de 
cristalización, x, con el tiempo, t, durante la transformación de una fase bajo condiciones 
isotérmicas: 
( ) ]exp[1 nktx −−=  [10]
donde x es el volumen de la fracción cristalizada después de un tiempo t, n es el exponente 
de Avrami y k es la constante de velocidad de la reacción, la cual depende  de la 





Ekk exp0  [11]
donde k0 es el factor de frecuencia, E es la energía de activación aparente, R es la constante 
de los gases ideales y T es la temperatura isotérmica en Kelvin. Tomando logaritmos en la 
ecuación [10] y reordenando términos resulta en: 
( ) ( )nktx =−− 1ln  [12]






( ) tnknx lnln]1lnln[ +=−−  [13]
A una temperatura dada, los valores de n y k pueden ser obtenidos de una curva isotérmica 
de ATD usando la ecuación [13] por ajuste por mínimos cuadrados de la representación 
ln[-ln(1-x)] frente a ln t. Los valores de k se han evaluado a diferentes temperaturas 
repitiendo el mismo procedimiento. La energía de activación, E, y el factor de frecuencia, 
k0, también son evaluados a partir de la forma logarítmica de la ecuación [11] mediante 
ajuste por mínimos cuadrados de la representación de ln k frente a 1/T. 
La velocidad de cristalización se puede expresar como: 
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⎛ ]ln[ln 0  [15]
Estas ecuaciones se han obtenido mediante procesos de cristalización isotérmica, pero 
también han sido probadas, con ciertas restricciones (162), para experimentos no-
isotérmicos con resultados igualmente satisfactorios. 
Ligero y col. (163) han propuesto un método matemático por medio de técnicas no 
isotérmicas. La fracción cristalizada, x, a una temperatura varía a diferentes velocidades de 
calentamiento y por tanto, también son diferentes las curvas dx/dt frente a la temperatura. 
Si seleccionamos el mismo valor de x en cada experimento a diferentes velocidades de 
calentamiento, debería haber una relación lineal entre los correspondientes valores de dx/dt 
y 1/T, de las cuales a partir de la pendiente calculamos la energía de activación, E. Por lo 
tanto, es posible calcular, a través de la ecuación [6], los valores de ln[kof(x)] a cada 
velocidad de calentamiento para cada fracción cristalizada. De la gráfica ln[kof(x)] frente a 






( ) ( )]ln[]ln[ 2010 xfkxfk =  [16]
y por tanto, 
( ) ( ) ( ) ( )]1lnln[11ln]1lnln[11ln 2211 xn
nxx
n
nx −−−+−=−−−+−  [17]
El parámetro de Avrami, n, se puede calcular a partir de la ecuación [8]: 
( ) ( )








y una vez que el parámetro de Avrami es determinado, el factor de frecuencia, k0, puede 
ser también calculado por la siguiente ecuación: 
( ) ( ) ( )]1lnln[11lnlnln]ln[ 00 xn
nxnkxfk −−−+−++=  [19]
III.3.4.2. Tratamiento no isotérmico 
En un experimento de ATD no-isotérmico, la temperatura cambia linealmente con el 
tiempo a una velocidad de calentamiento constante conocida ( )dtdTφ : 
tTT φ+= 0  [20]
donde T0 es la temperatura inicial, y T es la temperatura después de un tiempo t. A medida 
que la temperatura cambia constantemente, k varía con el tiempo en una forma más 


















Si la velocidad de transformación es máxima a la temperatura del máximo del pico de 






Después de reducir y reorganizar la ecuación [21], Bansal y col. desarrollaron un método 















De la representación de ( )φ2ln PT  frente a 1/TP debería obtenerse una línea recta, de cuya 
pendiente y ordenada en el origen pueden calcularse E y k, respectivamente. El valor del 
exponente de Avrami, n, es determinado a partir del pico exotérmico de cristalización y 







donde TΔ es la anchura del pico de cristalización a la mitad de su altura. 
Otro método cinético urilizado comúnmente para analizar los datos de ATD es el método 








ln φ constante [25]
donde TP es la temperatura del máximo del pico de cristalización y φ  es la velocidad de 
calentamiento. La representación de ln(φ /TP2) frente a 1/TP se ajusta a una línea recta, de 

















ln φ constante [26]
donde n es el parámetro de Avrami, indicativo del modo de cristalización y m es un factor 
numérico que depende de la dimensionalidad de crecimiento del cristal. Los valores de n y 
m para diferentes mecanismos de cristalización están mostrados en la Tabla IV.  







n m n m n m 
Nucleación en volumen con número variable de núcleos 
Reacción interfacial 4 3 3 2 2 1 
Difusión 2.5 1.5 2 1 1.5 0.5 
Nucleación en volumen  con número constante de núcleos 
Reacción interfacial 3 3 2 2 1 1 
Difusión 1.5 1.5 1 1 0.5 0.5 
Nucleación en superficie 
Reacción interfacial 1 1 1 1 1 1 






III.3.5. Cuantificación de fases cristalinas por el método Rietveld 
III.3.5.1. Fundamentos del método. 
Las ecuaciones básicas del análisis cuantitativo de fases relacionan la intensidad difractada 
con la abundancia de fase cristalina en una muestra. En el trabajo de Alexander y Klug 






I =  [27]
donde Iij es el área integrada del pico de difracción i-ésimo para la fase j-ésima, Kij es un 
factor que se definirá más adelante, cj, es la fracción en peso de la fase j, ρj es la densidad 
de fase j y μ* es el coeficiente de absorción másica de la muestra. 
El objetivo principal es obtener el valor de cj. Como se observa de la ecuación [27], el 
valor de Iij es proporcional a cj, es decir, hay una relación entre el área del pico de 
difracción y la cantidad de una fase cristalina. 
La constante Kij de la ecuación anterior se puede expresar como el producto de dos 
términos: 
ijeij RKK = [28]
donde Ke es una constante para un sistema experimental dado y Rij, es el factor de Lorentz 
para la corrección de la polarización,  que es constante para una reflexión dada (171). 
Los métodos clásicos anteriores al método de refinamiento propuesto por Rietveld, 
utilizados en el análisis cuantitativo de fases (172, 173, 174, 175), se basan en el estudio de 
un pico aislado o de un conjunto reducido de ellos. Por el contrario, el método propuesto 
por Rietveld en 1969 (176) se basa en el análisis del difractograma completo.  Hay dos 






separación del difractograma total en difractogramas individuales, es decir, en los 
difractogramas de cada fase que forma la mezcla (177, 178). Este método se basa en el 
conocimiento de las formas y posiciones de los picos de difracción y no requiere 
información estructural o de la composición. Así, una vez separado un difractograma en 
patrones individuales, se asignan las áreas integradas a cada componente y se aplican las 
metodologías clásicas de análisis cuantitativo. Para la aplicación de este método hay que 
disponer de una colección de difractogramas de las fases puras a modo de patrones. 
La segunda forma de abordar este tipo de estudio es considerar el difractograma total como 
la suma de los patrones individuales escalados de cada fase, e intentar extraer la 
información sin realizar separación en componentes. El método Rietveld  está basado en 
esta metodología y al emplear todo el difractograma de polvo, se puede resolver el 
problema del solapamiento de picos, lo que permite extraer la máxima información del 
difractograma. Una limitación importante del método Rietveld para el análisis cuantitativo 
de fases es que se deben conocer las estructuras cristalinas de todas las fases presentes 
antes de comenzar el refinamiento. 
El refinamiento consiste en minimizar la diferencia entre un difractograma calculado y el 
difractograma experimental. El parámetro a minimizar se expresa por la ecuación: 
( ) ( ) 2CYOYWR ii
i
i −∑=  [29]
donde Yi(O) y Yi(C) son la intensidad observada y la calculada en el punto i-ésimo del 
conjunto de datos, y Wi es el peso asignado a ese dato. 
Para obtener las intensidades calculadas es necesario disponer de dos conjuntos de datos. 
Por un lado, se necesitan los parámetros de cada una de las fases presentes en la muestra, 
que permiten calcular las intensidades de las diferentes reflexiones, es decir, parámetros de 
red, grupo espacial, posiciones atómicas, coeficientes de agitación térmica y factores de 
ocupación. Este conjunto de parámetros, sin incluir los valores de la celdilla unidad y el 
grupo espacial de cada fase cristalina, se suelen englobar bajo un conjunto denominado 





difractograma y que permiten distribuir las intensidades de las reflexiones en cada uno de 
los puntos del difractograma. Este conjunto de variables denominadas parámetros 
globales, son entre ellos factores de escala del difractograma total y de cada fase para 
mezclas cristalinas, parámetros del fondo y de la forma de los picos, desplazamiento del 
cero, etc. 
En el difractograma de una fase pura, α, la intensidad de cada punto i se determina 
sumando la contribución de la línea de fondo y todas las reflexiones de Bragg vecinas por 
medio de la expresión: 
( ) ( )( ) ( )( ) ( ) ( ) ( )CYPLGFmSCY bhkliPhklihkl hklhkli +Δ∑= αααα θθ 22  [30]
donde Sα es el factor de escala de la fase α, mhkl es la multiplicidad de la reflexión hkl, 
F(hkl)α es el factor de estructura para la reflexión hkl, G(Δθi(hkl)α) es la función de la forma 
de los picos, Lp(2θi) contiene los factores de la correción de Lorentz y polarización, P(hkl)α, 
que se usa si es necesario, es la función para la orientación preferente de la reflexión de 
Bragg, el factor de correción de la absorción (que depende de la geometría del 
difractómetro) y de extinción e Yb (C) es la línea de fondo. 
Para una muestra de n fases, la ecuación [30] se puede expresar como: 
( ) ( )( ) ( ) ( )( ) ( ) ( )nhkliPnhklinhklhkl hkln ni PLGFmSCY θθ 22 Δ∑∑=  [31]
Considerando el área integrada de una reflexión individual con la intensidad del fondo 
corregida, a partir de la ecuación [28], nos queda la ecuación simplificada:  
( ) *μα
αα ZMV






donde Ke es una constante para un sistema experimental dado, Cα es la fracción en peso de 
la fase α (%), μ*  es el coeficiente de absorción másico de la muestra y por último Z, M y 
V son, respectivamente, el número de unidades de fórmula por celdilla unidad, la masa 
molecular (uma) y el volumen de la celdilla unidad (Å3) (171). 
Por tanto, en un análisis de Rietveld de una muestra multifásica, los factores de escala 
contienen la información cuantitativa. Sin embargo, el valor de Ke y el coeficiente de 
absorción másico (μ*) de la muestra no son fáciles de determinar. Así que en una muestra 
desconocida se hace la restricción de que la suma de todas las fracciones en peso de las 
fases sea la unidad, es decir el método de Rietveld calcula intensidades absolutas pero 
asumiendo un 100% de fases cristalinas en la muestra. 




C +=  [33]
donde Cα y Cβ son, respectivamente las fracciones en peso de la fase α y β. 
La ecuación anterior se puede generalizar en términos de factores de escala para una 











La calidad de un refinamiento del diagrama de DRX se juzga a partir de los residuos en las 
intensidades usando los factores de acuerdo que se definen a continuación: 
El factor Rwp o factor del diagrama ponderado, donde el cómputo se realiza para todos y 


























En el caso de un buen ajuste Rwp sería bajo. 
Existe otro conjunto de valores de desacuerdo similares a los que se publican en los 
estudios de monocristal. En este caso se computa la diferencia entre los factores de 
estructura Fhkl observados y los calculados a partir del modelo estructural refinado de cada 
fase. El factor RF debido a los factores de estructura se expresa como: 











×= 100  [36]
Los valores de RF inferiores a 5-6% indican que el modelo estructural es correcto. Valores 
superiores están indicando algún tipo de problema que puede estar en la descripción 
estructural, en la descripción de la forma o bien en la calidad de los datos grabados. 
III.3.5.2. Análisis cuantitativo del material no-difractante 
Cuando se lleva a cabo un refinamiento Rietveld puede ocurrir que no todas las fases sean 
cristalinas. Puede suceder que en el material analizado existan fases cristalinas 
desconocidas en muy pequeña proporción y que otras sean de carácter amorfo, por lo que 
no se puede cumplir, en estos casos, que el total de la muestra sea cristalina. Para obviar 
este problema en el refinamiento de los resultados, existe un método que permite calcular 
el material de la naturaleza citada (no-difractante y amorfo) por la metodología Rietveld. 
En este caso, el material o fases que el método Rietveld puede determinar incluye: 
1. Todo el material amorfo, es decir, sin orden estructural de largo alcance, como por 







2. Las fases que no difractan por tratarse de regiones de borde de grano o defectos de 
microcristales 
3. Las fases cristalinas minoritarias no tenidas en cuenta 
4. Las fases cristalinas presentes en muy pequeña proporción  
El problema del refinamiento se reduce si se sabe que el contenido de fase amorfa es la 
contribución principal al material no-difractante. Así pues, conocer previamente el 
contenido de fase amorfa es necesario y de gran importancia para facilitar el refinamiento 
de los resultados de difracción de rayos-X. En principio, la determinación del material 
amorfo de una muestra por el método Rietveld debe ser sencilla. Inicialmente se debe 
preparar una mezcla con una cantidad de un patrón conocido de alta pureza y contenido de 
amorfo prácticamente despreciable. Si la muestra analizada tiene una o varias fases 
amorfas, la fase cristalina presente tiene un porcentaje refinado con el método de Rietveld 
menor que el de la pesada de la muestra. En consecuencia, la fracción del patrón será 
sobreestimada. 
El procedimiento relaciona el contenido de fase amorfa, A (%), con la pequeña 









donde Ws (%) representa la concentración en peso del patrón cristalino y Rs (%) la 
concentración del mismo obtenida con el método de Rietveld. De cualquier forma, para 
obtener un buen análisis del contenido del material no-difractante, todos los errores 
sistemáticos de los datos de difracción de polvo deben ser minimizados. 
En la actualidad existen un gran número de programas informáticos que, basados en el 
método de Rietveld, realizan refinamientos de estructuras cristalinas y análisis cuantitativo 





investigación, para el análisis cuantitativo de fases se ha utilizado el paquete de programas 
cristaloquímicos GSAS (Generalized Structure Analysis System) (179). 
Los difractogramas utilizados para el refinamiento Rietveld se han realizado en un 
difractómetro de rayos-X Siemens D5000 a 40 kV y a 30mA. El rango de medidas se ha 
obtenido entre 10º-70º (2θ), en pasos de 0,03º y tiempo de contaje de 8s. A todas las 
muestras se les ha añadido un patrón de ∼30% α-Al2O3 calcinada de alta pureza (PDF 43-
1484). La homogeneización de la muestra problema se ha llevado a cabo en un mortero de 
ágata, con acetona, durante 15 minutos.  
III.3.6. Microscopía electrónica de barrido (MEB) 
La microestructura, tanto de las materias primas como de las muestras de gres porcelánico 
de referencia y modificado, se ha observado por MEB en los siguientes equipos: 
• Microscopio Philips XPERT trabajando a un voltaje de aceleración de 20kV y dotado 
de un espectrómetro de estado sólido con ventana de berilio para análisis semicuantitativo 
por dispersión de energía de rayos-X (EDS). 
• Microscopio Philips XL30 trabajando a un voltaje de aceleración de 20kV con detector 
de Si dopado con Li ,con ventana ultrafina para análisis semicuantitativo por dispersión de 
energía de rayos-X (EDS). 
La arcilla AR-2097G, el feldespato FC-100 y la arena silícea se han observado en muestras 
tal y como fueron suministradas, depositadas directamente sobre un portamuestras.  
En cuanto a las piezas cocidas de gres porcelánico, la evolución de la microestructura y de 
la morfología de las fases durante el ciclo de cocción se ha estudiado tanto en fractura 
como en muestras desbastadas con papel de SiC y pulidas hasta un acabado de 1µm con 
spray de diamante. Con objeto de resaltar las fases cristalinas, ambos tipos de probetas 
(fractura y pulidas) se han sometido a un ataque ácido con una solución de HF 15% 
durante 4 minutos, seguido de lavado con agua y acetona (180). Por otro lado, el desarrollo 






En todos los casos, las probetas para su observación se han adherido a los portamuestras 
por medio de una lámina doble-adhesiva de carbón y han sido recubiertas por una fina 
capa de Au/Pd. La metalización se ha realizado en un equipo Balzers SCD 050. 
III.3.7. Análisis térmico diferencial y termogravimétrico (ATD/TG) 
La técnica de ATD permite obtener información sobre las transformaciones físicas y 
químicas de una muestra durante su calentamiento en una atmósfera específica. Los 
cambios físicos están relacionados con las transiciones polimórficas, transiciones vítreas y 
fusión, mientras que entre los cambios químicos se encuentran procesos de  
deshidratación, disociación, descomposición, etc. El análisis se basa en la comparación de 
la temperatura de calentamiento de la muestra y de otra sustancia inerte al calentamiento, 
las variaciones calorimétricas entre ambas temperaturas se manifiestan como efectos 
exotérmicos (reacciones de descomposición, disociación gaseosa, evaporación y fusión) ó 
endotérmicos (reacciones de oxidación, cristalización y desvitrificación) (181). 
Por su parte, el análisis termogravimétrico muestra la variación de peso en función de la 
temperatura o del tiempo de calentamiento, como consecuencia de las reacciones que 
experimenta la muestra durante su calentamiento. La combinación de ambas técnicas 
(ATD/TG) permite extraer conclusiones más precisas sobre las reacciones producidas. 
En este trabajo se han obtenido las curvas de ATD/TG de todas las materias primas, así 
como de la composición de gres porcelánico. Para ello se ha utilizado equipo SETARAM 
Labsys en atmósfera de aire, utilizando crisoles de platino y alúmina calcinada como 
patrón de referencia, en atmósfera oxidante (aire) y velocidad de calentamiento de 
50ºC/min. Para el estudio cinético del crecimiento cristalino de la fase mullita se han 
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donde Fm es la fuerza máxima en el momento de la rotura (N), l es la distancia entre los 
centros de los rodillos (mm), b es la anchura de la probeta (mm) y h es el espesor de la 
misma. 
Como consecuencia de la naturaleza frágil de los materiales cerámicos, usualmente se 
obtiene un amplio rango de resultados a partir de cierto número de probetas, nominalmente 
idénticas, lo que obliga a tener una gran precaución a la hora de interpretar los resultados. 
En este caso, para cada una de las temperaturas de cocción seleccionadas el ensayo de 
resistencia a flexión se ha realizado sobre diez probetas, indicándose el resultado como el 
valor medio y su desviación estándar. 
III.3.8.2 Microdureza Vickers, tenacidad y módulo de elasticidad 
La caracterización de propiedades mecánicas se ha llevado también a cabo mediante 
ensayos de indentación en un microdurómetro Matsuzawa (Figura 15), con puntas de 
diamante Vickers (base piramidal cuadrada) y Knoop (base piramidal rómbica), para 
determinar los valores de microdureza, Hv, tenacidad de fractura, KIC y  módulo de 
elasticidad o de Young, E. 
Los ensayos se han realizado sobre probetas desbastadas con SiC y pulidas con polvo de 
diamante de 6, 3 y 1µm. Las muestras se han sometido a una carga de 0,5kg durante 15s. 
El valor de la microdureza Vickers (Hv) se obtiene a partir de la expresión: 
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IC  para la relación 5,2≤ac  [44]
donde Hv es la microdureza (GPa), c es la longitud de la grieta (μm), a es el radio de 
indentación Vickers (μm), P es la carga aplicada (kg) y E es el módulo de Young o de 






Hv −=  [45]





IV. Resultados y Discusión 
IV.1. Caracterización de las materias primas 
IV.1.1. Arcilla (AR-2097-G) 
La Tabla V muestra el análisis químico y mineralógico de la arcilla AR-2097-G, 
facilitados por Euroarce. Se trata de una arcilla caolinífera compuesta, como es de esperar, 
por SiO2 y Al2O3 como óxidos mayoritarios y cuya composición química está dentro del 
intervalo típico de composición de las arcillas denominadas “ball clay” (40-60% SiO2, 25-
40% Al2O3, 0,25-4,0% Fe2O3, 0-0,75% Na2O y 0,5-4,0 K2O) (184). La presencia de 
pequeñas proporciones de CaO y MgO indica la existencia de impurezas como calcita 
(CaCO3) y dolomita (CaMgCO3). Desde el punto de vista mineralógico, la arcilla está 
formada principalmente por caolinita (Al2Si2O5(OH)4) junto con impurezas de moscovita 
(KAl2(Si3Al)O10(OH,F)2) y cuarzo (SiO2) y otros compuestos minoritarios, en los que 
estarán incluidos los carbonatos y los óxidos de hierro y titanio que, por estar en pequeña 
proporción, no son detectados en su difractograma de rayos-X (Figura 17). Es de destacar 
que el porcentaje de óxidos colorantes, en este caso Fe2O3 y TiO2, no es demasiado alto 
(2,23%), por lo que se puede considerar que, desde el punto de vista de su composición 
química y mineralógica, la arcilla AR-2097-G es apta para ser utilizada en la formulación 
de composiciones de gres porcelánico. Su densidad es 2,49±0,07g/cm3, valor que está 
dentro del intervalo 2,40-2,64g/cm3 característico de las arcillas caoliníferas (185). 
La Figura 18 muestra el análisis granulométrico de la arcilla AR-2097-G. Se observa que 
la muestra tiene un tamaño muy fino, con un 40% de partículas con tamaño inferior a 1µm 
y la totalidad de la muestra por debajo de 70µm, no siendo necesaria una etapa de 
molienda previa a su incorporación en una composición de gres porcelánico. Desde el 
punto de vista granulométrico, la arcilla AR-2097-G puede ser también considerada del 
tipo “ball clay”, caracterizada por tener un alto contenido en partículas de tamaño inferior 






Tabla V. Análisis químico y mineralógico de la arcilla AR-2097-G 
Análisis químico (% en peso) 
SiO2 Al2O3 Fe2O3 CaO MgO K2O TiO2 MnO P2O5 P.P.C
58,10 27,60 1,58 0,26 0,40 1,62 0,65 0,01 0,16 9,40 
Análisis mineralógico (% en peso) 
caolinita moscovita cuarzo otros 
70,6 12,7 10,6 6,1 
 
 Figura 17. Difractograma de rayos-X de la arcilla AR-2097-G (Q = cuarzo; C = 














































Figura 18. Análisis granulométrico de la arcilla AR-2097-G. 
La Figura 19 muestra las curvas de ATD/TG de la arcilla AR-2097-G, en las que se 
observa el comportamiento térmico típico de la caolinita. A 100ºC se aprecia una ligera 
disminución de peso del 0,9%, debido a la pérdida de agua de adsorción. La 
deshidroxilación de la caolinita, con la consiguiente pérdida del agua de constitución, tiene 
lugar entre 400º y 800ºC y se manifiesta en la curva como un pico endotérmico centrado a 
575ºC que lleva asociado una pérdida de peso del 9,8%, valor muy próximo a la pérdida 
por calcinación de la muestra (Tabla VI) lo que indica que esta arcilla no lleva asociada 
materia orgánica como suele ser usual en arcillas caoliníferas. La deshidratación de la 
caolinita da lugar a la formación de metacaolinita según la reacción: 
O2H  2SiOOAlOH2SiO2OAl 22322232 +⋅⎯→⋅⋅  
Esta transformación procede muy lentamente y la metacaolinita resultante posee una 
estructura de defectos extrema. Alrededor del 20% en volumen de la metacaolinita consiste 
en vacantes de red producidas por la liberación del agua inducida por la temperatura (186). 
El cambio estructural más significativo en esta reacción endotérmica es el cambio en la 
coordinación de los iones Al3+, que pasan de coordinación octaédrica en la caolinita a 
coordinación tetraédrica y pentaédrica en la metacaolinita (184). A ∼1000ºC aparece un 
pico exotérmico debido a la formación de mullita según la reacción: 
 


























( ) ( ) ( )amorfaSiOSiOOAlamorfaSiOespinelaAlSi 22322 23 +⋅⎯→⎯+−  
Finalmente, una bajada endotérmica a partir de ∼1250ºC indica el comienzo de la 
formación de una fase líquida. Como se ha visto anteriormente, la arcilla AR-2097-G 
contiene en su composición cationes fundentes como Ca2+, Mg2+ y K+ procedentes de la 
moscovita y de otras impurezas. Estos iones pueden reaccionar con el cuarzo, a partir de 
1000ºC, formando un líquido de elevada viscosidad que durante el enfriamiento da lugar a 
un vidrio en cuya red quedan incorporados dichos iones (187).  
 
Figura 19. Análisis térmico diferencial y termogravimétrico (ATD/TG) de la arcilla AR-
2097-G. 
La Figura 20 muestra varias micrografías de la arcilla AR-2097-G obtenidas por 
microscopía electrónica de barrido a diferentes aumentos. Se distingue claramente la 
morfología típica de la caolinita, con empaquetamientos de láminas de hábito 
pseudohexagonal y de pequeño tamaño formando partículas mayores (micrografía b). De 
igual forma, los cristales de forma prismática de cuarzo son fácilmente reconocibles 
(micrografía a). Ambas fases han sido también identificadas mediante análisis EDS, que 
han permitido además detectar cristales de moscovita (micrografía c) en los que se produce 
































Figura 20. Micrografías obtenidas por MEB de la arcilla AR-2097-G. 
IV.1.2. Feldespato potásico (FC-100) 
 La Tabla VI muestra el análisis químico y mineralógico del feldespato FC-100, facilitado 
por Euroarce. Se trata de un feldespato alcalino ya que el contenido en CaO es muy bajo y 
puesto que el porcentaje en K2O es mayor del 10%, puede ser considerado como un 
feldespato potásico (11). De hecho, su análisis mineralógico tiene microclina (KAlSi3O8) 
como fase mayoritaria junto con albita (NaAlSi3O8), que normalmente aparece asociada a 
la microclina y es difícil de separar (13) y cuarzo como impureza. 
La presencia de albita (11,8% Na2O; 19,4% Al2O3; 68,8% SiO2) y cuarzo es ventajoso para 
el uso del feldespato FC-100 en la formulación de una pasta de gres porcelánico, ya que 
disminuyen la temperatura de formación de una fase líquida respecto al caso del feldespato 
potásico puro (16,9% K2O; 18,3% Al2O3; 64,8% SiO2), altamente refractario, en el que la 
fase líquida aparece a temperatura muy elevada, como se observa de los diagramas de 















Tabla VI. Análisis químico y mineralógico del feldespato FC-100. 
Análisis químico (% en peso) 
SiO2 Al2O3 Fe2O3 CaO MgO Na2O K2O TiO2 P.P.C 
69,86 16,45 0,06 0,54 0,06 2,28 10,20 0,05 0,50 
Análisis mineralógico (% en peso) 
microclina albita cuarzo otros 
65 20 13 2 
 
 















































Temperatura de fusión de la 




















Figura 22-. Diagrama de fases ternario del sistema Na2O-Al2O3-SiO2 (17). 
El análisis mineralógico muestra la presencia de otras impurezas que, por estar en un 
porcentaje muy pequeño, no son detectadas en su difractograma de rayos-X (Figura 23). 
La densidad del feldespato FC-100 es 2,52 ± 0,03g/cm3. 
La Figura 24 muestra el refinamiento Rietveld del feldespato FC-100. En este caso no se 
utilizó el método Rietveld con fines cuantitativos, sino más bien para verificar las fases 
cristalinas presentes en el feldespato ya que éstas presentan, generalmente, soluciones 
sólidas y es difícil su diferenciación (13). Se observa un buen refinamiento, por lo que 
albita y microclina que generalemente son difíciles de diferenciar por DRX son, 
efectivamente, las fases cristalinas presentes en el feldespato. 















































Figura 23. Difractograma de rayos-X del feldespato FC-100 (Q = cuarzo; Mi = 
microclina; A = albita). 
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La Figura 25 muestra el análisis granulométrico del feldespato FC-100. La muestra tiene 
un tamaño muy fino, con un 50% de partículas con tamaño inferior a 20 µm y la totalidad 
de la muestra por debajo de 100 µm. Al igual que ocurre con la arcilla AR-2097-G, este 
feldespato no necesita de ninguna etapa de acondicionamiento previa a su incorporación en 
una composición de gres porcelánico. 
Figura 25. Análisis granulométrico del feldespato FC-100. 
La Figura 26 presenta la morfología del feldespato FC-100. Se trata de una muestra 
homogénea, con partículas de tamaño inferior a 7µm, uniformemente distribuidas y sin 
formar aglomerados, que corresponden a microclina.  Los análisis EDS han permitido 
también distinguir, entre las partículas de mayor tamaño, granos de cuarzo y albita, que 
muestra en su superficie planos de maclado típicos de los feldespatos (188). 
La Figura 27 muestra el análisis térmico ATD/TG del feldespato FC-100. Un pequeño pico 
endotérmico a ∼573ºC, sin pérdida de masa asociada, es debido a la transformación α → β 
del cuarzo. Una bajada endotérmica a partir de 1150ºC indica el comienzo de la formación 
de una fase líquida, que va a ser la responsable de la sinterización de las piezas de gres 
porcelánico durante el proceso de cocción, estando el feldespato FC-100 totalmente 
fundido a 1350ºC. En cuanto al análisis termogravimétrico, no se observa ninguna 
variación de peso en el intervalo de temperatura estudiado. 
 






























Figura 26. Micrografías obtenidas por MEB del feldespato FC-100. 
 
 
































IV.1.3. Arena silícea 
La Tabla VII muestra el análisis químico de la arena silícea normalizada AENOR-Torroja 
(CEN UNE-EN 196-1:1996), suministrada por el IETcc. Se observa un alto porcentaje en 
SiO2, indicativo de la alta pureza de la arena. El bajo porcentaje de Al2O3 se debe a una 
pequeña proporción de material feldespático de tipo potásico, probablemente microclina, 
como se observa en su difractograma de rayos-X (Figura 28). En cuanto a los óxidos que 
pueden colorear las piezas, es decir Fe2O3 y TiO2, su porcentaje está por debajo de los 
niveles permitidos para su utilización en composiciones de gres porcelánico. 
Tabla VII. Análisis químico de la arena silícea. 
SiO2 Al2O3 Fe2O3 TiO2 CaO Na2O K2O MgO MnO P2O5 P.P.C
98,00 1,08 0,31 0,57 0,08 <0,07 <0,10 <0,10 0,01 <0,10 0,28 
 
La densidad real de la arena silícea es 2,67±0,02g/cm3 prácticamente similar a la densidad 
real de la fase α-cuarzo (2,62-2,65g/cm3) lo que confirma su alta pureza. La mínima 
variación entre estos valores se debe a los diferentes óxidos y al feldespato en pequeña 
proporción, es decir a la impurezas que casi siempre lleva asociadas la arena. 
En la Figura 29 se representa el análisis granulométrico de la arena silícea. El tamaño de 
partícula de los granos de cuarzo está en el intervalo 50-140μm, ligeramente superior al de 
la arcilla AR-2097-G y feldespato FC-100. En este caso, el tamaño medio de partícula es 
de 100µm. Esta granulometría se advierte también en las observaciones de microscopía 
electrónica de barrido de la arena (Figura 30). 
La Figura 31 representa el análisis térmico ATD/TG de la arena silícea. El único efecto 
que se observa es la transformación α → β del cuarzo a ∼573ºC y el comienzo de la fusión 






Figura 28. Difractograma de rayos-X de la arena silícea (Q = cuarzo; Mi = microclina). 
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Figura 33. Micrografías obtenidas por MEB de la composición en crudo. 
 
 
Figura 34. Pieza de gres porcelánico obtenida a 1260ºC 
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IV.2.2. Análisis térmico diferencial y termogravimétrico (ATD/TG) 
La Figura 35 muestra la curva de ATD/TG de la pasta de gres porcelánico. En 
comparación con las materias primas (arcilla AR-2097G, feldespato FC-100 y arena 
silícea) no se observan variaciones en las temperaturas características, tanto de 
deshidroxilación de la caolinita (~500-550ºC) como de formación de la mullita (~1000ºC). 
La deshidroxilación de la caolinita lleva asociada una pérdida de peso de 4,68%, que se 
asemeja bastante al valor de 4,9% que le correspondería por su contenido en arcilla. El 
pico endotérmico de la transformación α→β del cuarzo no se observa en el diagrama 
completo porque está solapado con el pico endotérmico debido a la pérdida de dos 
moléculas de agua de la caolinita. Sin embargo, la ampliación de la región de la curva de 
ATD en el intervalo 560º-600ºC sí permite diferenciar ambos efectos. Finalmente, a 
temperaturas elevadas tiene lugar una bajada endotérmica debido a la formación de una 
fase líquida procedente del componente feldespático. La sílice amorfa liberada durante la 
descomposición de la metacaolinita o las impurezas contenidas en las materias primas 
podrían también contribuir a la formación de esta fase líquida. 
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IV.2.3. Curvas de gresificación 
La Figura 36 presenta la evolución de la porosidad abierta, cerrada y total, en la pasta del 
gres porcelánico, en el intervalo de temperatura de cocción 1200º-1300ºC. La evolución 
que siguen estas propiedades es la que cabe esperar en la sinterización de un producto 
cerámico por el mecanismo de fase vítrea viscosa. En efecto, se observa que a medida que 
aumenta la temperatura la porosidad abierta disminuye, debido a la formación de una fase 
líquida procedente, principalmente, del feldespato FC-100. Esta fase líquida tiende, bajo 
las fuerzas de tensión superficial creadas por los finos poros de la pieza, a acercar las 
partículas, disminuyendo la porosidad abierta (157), de forma que a 1280ºC la porosidad 
abierta es muy baja. En cuanto a la porosidad cerrada, ésta aumenta con la temperatura en 
el intervalo de cocción estudiado, siendo este aumento considerable a partir de 1280ºC. La 
combinación de la evolución de ambos tipos de porosidad da lugar a que la porosidad total 
de la pieza disminuya durante la cocción hasta alcanzar un mínimo a 1280ºC y a partir de 
dicha temperatura la contracción total comienza a aumentar.  
 
Figura 36. Evolución de la porosidad total (•), porosidad abierta (o) y porosidad cerrada 
(X) en el gres porcelánico, en el intervalo de temperatura de cocción 1200º-1300ºC. 
La presencia de porosidad abierta en las piezas cocidas puede estar favorecida por 
diferentes causas, tales como: 
• por existir ya en las materias primas de partida, alguna de las cuales puede tener poros 
dentro de los granos. 




















• por quedar aire atrapado en la barbotina cerámica. 
• por la creación de huecos cuando desaparece el agua de la pasta cerámica. 
• por los gases procedentes de la descomposición de las arcillas o de compuestos que las 
acompañan, tales como óxidos de hierro, carbonatos, e incluso por la expulsión de 
gases disueltos en el cuarzo (189). 
La Figura 37 muestra algunas micrografías, obtenidas por microscopía electrónica de 
barrido, de la superficie pulida de piezas de gres porcelánico, cocidas en el intervalo de 
temperatura 1200º-1300ºC. A 1200ºC la porosidad es mayoritariamente abierta, formada 
por poros finos, de forma irregular e interconectados entres sí. A medida que se incrementa 
la temperatura, la porosidad abierta disminuye a la vez que la cerrada aumenta, siendo ésta 
predominante a 1300ºC. La porosidad cerrada está formada por poros redondeados y 
aislados, cuyo tamaño aumenta con la temperatura, pasando de un diámetro de ∼5µm a 
1200ºC a tener un tamaño medio de 100µm a 1300ºC. Este aumento es originado por el 
hinchamiento de los poros, debido a la expansión del aire ocluido en ellos y al O2 liberado 
en la reacción de transformación de hematita (Fe2O3) a magnetita (Fe3O4). En la Figura 37 
se observa también la existencia de una matriz densa a temperaturas de cocción superiores 
a 1260ºC, indicando que por debajo de esta temperatura, la sinterización no es adecuada y 
no es posible obtener un material cerámico denso. 
La porosidad de la pieza va a influir considerablemente en la evolución de otras 
propiedades como son la contracción lineal y la absorción de agua. La Figura 38 presenta 
la variación de estas propiedades en el intervalo 1200º-1300ºC. El aumento de la 
temperatura produce un doble efecto en la fase líquida que se forma en la cocción de la 
pasta original en este intervalo térmico. Por una parte su contenido aumenta a la vez que su 
viscosidad disminuye, lo que acelera el proceso de sinterización al disminuir la porosidad 
abierta. En la curva se observa cómo la contracción lineal aumenta hasta alcanzar un 
máximo a 1280ºC, a partir del cual la contracción comienza a disminuir debido a un 
aumento de la porosidad cerrada. En cuanto a la absorción de agua, al ser la porosidad 























































Figura 38. Variación de la contracción lineal y la absorción de agua con la temperatura 
en las piezas de gres porcelánico. (? CL; ♦ AA). 
Es de destacar que el proceso de densificación del gres porcelánico no transcurre 
exactamente de la forma prevista para un mecanismo de sinterización en fase líquida. 
Kingery (190) reconoce la existencia de dos etapas en el transcurso de la sinterización, la 
primera de ellas se manifiesta por una reducción de la porosidad abierta, paralelamente a 
un aumento de la contracción. La sinterización no es todavía completa cuando se anula la 
porosidad abierta. En este momento, en la segunda etapa, el sistema puede representarse 
como un conjunto de poros esféricos (debido a los efectos de la tensión superficial), de 
pequeño tamaño, ocluidos en la pieza. En el interior de cada poro las fuerzas de tensión 
superficial ejercen una presión negativa igual a 2γ/r, siendo γ la tensión superficial y r el 
radio del poro que tiende a densificar la pieza aumentando la contracción. Sin embargo, en 
la Figura 36 se observa cómo la porosidad abierta no ha desaparecido totalmente cuando la 
porosidad cerrada comienza a aumentar. Este efecto es debido a que en este tipo de pastas 
la viscosidad del sistema no experimenta una disminución normal con la temperatura ya 
que, debido a la cristalización de la fase mullita y la disolución del cuarzo en la fase 


































Para examinar el grado de densificación es más adecuado estudiar la evolución de la 
densidad aparente con la temperatura de cocción que la densidad real, ya que el contenido 
de las fases cristalinas afecta a la densidad real. La Figura 39 muestra la evolución de la 
densidad aparente con la temperatura de cocción. Se observa una equivalencia con la curva 
de contracción lineal debido a que son dos fenómenos relacionados. Un aumento de la 
contracción de la pieza implica una disminución del volumen aparente y, por tanto, un 
aumento de la densidad aparente. 
 
Figura 39. Evolución de la densidad aparente (Dap) de la pasta de gres porcelánico en 
el intervalo de temperatura de cocción 1200º-1300ºC. 
En la Tabla VIII se recogen los valores de las propiedades anteriormente citadas. El 
intervalo de vitrificación óptimo se obtiene cuando la porosidad abierta alcanza un valor 
mínimo, que tiende aproximadamente a cero y simultáneamente la contracción lineal se 
hace máxima. Se puede establecer, por tanto, que de acuerdo a las curvas de gresificación, 
la temperatura de cocción óptima del gres porcelánico de composición P está en el 
intervalo 1260º-1280ºC, a partir del cual se produce un hinchamiento y una ligera 

























Tabla VIII. Características de las piezas de gres porcelánico cocidas en el intervalo de 
temperatura 1200º-1300ºC. 
 CL (%) AA (%) Dap (g/cm3) εa (%) εc (%) 
1200ºC 3,96±0,23 4,05±0,46 2,27±0,01 9,18±0,99 0,52±0,01 
1230ºC 4,56±0,26 2,00±0,39 2,33±0,01 4,66±0,89 1,94±0,01 
1250ºC 4,81±0,09 1,63±0,21 2,34±0,01 3,81±0,48 2,65±0,01 
1260ºC 4,91±0,22 1,48±0,27 2,33±0,01 3,45±0,64 1,02±0,01 
1270ºC 5,02±0,07 1,07±0,26 2,34±0,01 3,33±0,61 1,27±0,01 
1280ºC 4,91±0,20 0,85±0,19 2,34±0,01 2,00±0,46 2,37±0,01 
1300ºC 4,41±0,50 0,65±0,05 2,28±0,04 1,48±0,12 6,79±0,01 
 
IV.2.4. Estudio de la cinética de cristalización 
Para estudiar de manera detallada la cristalización de la mullita, en La Figura 40 se 
presentan las curvas ATD de muestras de gres porcelánico a diferentes velocidades de 
calentamiento en el intervalo de temperatura 900-1050ºC. La temperatura del máximo del 
pico exotérmico, TP, se desplaza a mayores temperaturas al ir aumentando la velocidad de 
calentamiento de 10 a 50ºCmin-1. La figura 41 muestra la variación de la fracción 
cristalizada, x, de la fase mullita con la temperatura bajo diferentes velocidades de 
calentamiento. La fracción cristalizada es determinada de los resultados ATD por la 
relación: 
A
Ax T=  [46]
donde AT es  el área del pico exotérmico en la curva ATD a la temperatura T y A es el área 











Figura 41. Variación de la fracción de mullita cristalizada, x, con la temperatura para 
muestras de gres porcelánico bajo diferentes velocidades de calentamiento 














































Como es de esperar, la fracción de cristalización, x, a una temperatura T difiere a 
diferentes velocidades de calentamiento, por tanto las curvas de dx/dt frente al tiempo son 
también diferentes como se muestra en la Figura 42. Como se observa, la velocidad de 
cristalización aumenta considerablemente con la velocidad de calentamiento. 
 
Figura 42. Variación del crecimiento de mullita de muestras de gres porcelánico a 
diferentes velocidades de calentamiento. 
La Figura 43 muestra la gráfica ln(dx/dt) frente a 1/T para diferentes valores de fracción 
cristalizada, x, obtenida a partir de los experimentos realizados a diferentes velocidades de 
calentamiento, como propusieron Ligero y col, (163). En la Tabla IX se recogen los 
valores de la energía de activación, E, para diferentes fracciones cristalizadas, calculados a 
partir de las pendientes de las rectas. Se puede observar un comportamiento lineal de estas 
gráficas, independiente de la velocidad de calentamiento, en el intervalo x=0,11-0,32 
(coeficiente de correlación r > 0,99). La energía de activación media de la cristalización de 
la mullita en el gres porcelánico es 599±6 kJmol-1. 






















Figura 43. Gráfica de ln(dx/dt) frente 1/T a el mismo valor de fracción cristalizada, x, 
de los experimentos a diferentes velocidades de calentamiento. 
Tabla IX. Valores de la energía de activación (E) de formación de la mullita en función del 
porcentaje o fracción de volumen cristalizado 
x r E (kJ mol-1) 
0,10 0,987 616 
0,11 0,992 601 
0,12 0,993 609 
0,15 0,994 600 
0,20 0,993 597 
0,30 0,992 596 
0,32 0,991 591 
0,35 0,988 601 
0,40 0,986 599 
 























Una vez que la energía de activación es conocida, los valores del ln[k0f(x)] pueden ser 
calculados. La Figura 44 muestra la representación de ln[k0f(x)] frente a la fracción de 
cristalización, x, para una muestra de gres porcelánico de composición P calentada a una 
velocidad de calentamiento de 40ºCmin-1. Se han obtenido curvas similares para las 
diferentes velocidades de calentamiento. El parámetro de Avrami, n, se determina por la 
selección de muchos pares de x-1 y x-2, que satisfagan la condición ln[k0f(x1)]= ln[k0f(x2)]. 
La Tabla X muestra los valores aproximados de n determinados para cada velocidad de 
calentamiento, resultando en un parámetro de Avrami medio de 1,39. Este valor esta 
relativamente próximo a 1,5; lo cual sugiere que de acuerdo a la Tabla X, el proceso de 
cristalización de la mullita en el gres porcelánico debería de ser controlado por un 
crecimiento mediante difusión. A partir de la ecuación [10], se determina un valor medio 
de k0 = 8.21·1022 s-1. 
 
Figura 44. Gráfica de ln[kof(x)] frente a la fracción de la cristalización, x, para una 
pasta de gres porcelánico calentada a una velocidad de calentamiento de 40ºCmin-1 
La morfología de crecimiento del cristal puede ser estimada tomando la relación de 
tiempos para alcanzar dos grados prederminados de cristalización. Un índice 
representativo es la relación de tiempos para la transformación del 75 y 25%, de forma que 
2,20 ≤ t0,75/t0,25 ≤ 4,82 es indicativo de crecimiento de cristales en una dimensión (agujas); 
1,69 ≤ t0,75/t0,25 ≤ 2,20 corresponde a un crecimiento en dos dimensiones (láminas) y 
finalmente, 1,48 ≤ t0,75/t0,25 ≤ 1,69 apunta un crecimiento en tres dimensiones (poliedros). 



















Los valores aproximados de t0,75/t0,25 determinados para cada velocidad de calentamiento 
son recogidos en la Tabla X. El valor medio es 1,62; lo que sugiere un crecimiento 
tridimensional de cristales de mullita en el gres porcelánico. Sin embargo, se observa que 
este crecimiento dependen de la velocidad de calentamiento, variando de un crecimiento 
didimensional para bajas velocidades de calentamiento (10ºCmin-1) a un crecimiento en 
tridimensional cuando aumenta la velocidad de calentamiento. 
Tabla X. Valores de el parámetro de Avrami, n, y valores de t0,75/t0,25 para diferentes 




10ºC/min 1,39 1,85 
20ºC/min 1,43 1,66 
30ºC/min 1,44 1,55 
40ºC/min 1,36 1,53 
50ºC/min 1,34 1,50 
 
La Figura 45 muestra la representación de ln(φ /TP2) y ln(φ n/TP2) frente a 1/TP de acuerdo 
a las ecuaciones de Kissinger y Matusita, respectivamente. La energía de activación 
calculada de mediante la pendiente de la gráfica de Kissinger es 622 kJmol-1, la cual está 
de acuerdo con el valor de 599 kJmol-1estimado por el método Ligero. De acuerdo a la 
ecuación de Matusita, a la formación de la mullita en pastas de gres porcelánico le 
corresponde un valor del parámetro m de 1,4. Ambos parámetros n y m tienen valores 
próximos a 1,5; que es un indicativo de que la formación de mullita tiene lugar a través del 
crecimiento tridimensional de cristales con morfología poliédrica, lo que está de acuerdo 
con el resultado obtenido por el tratamiento isotérmico. Estos resultados también indican 





el crecimiento del cristal es controlado por difusión a partir de un número constante de 
núcleos, como es habitual en materiales cerámicos de mullita (24). 
Figura 45. Gráficas de ln(/TP2) y ln(/TP2) frente 1/TP de acuerdo a las ecuaciones de 
Kissinger y Matusita, respectivamente. 
 
IV.2.5. Evolución mineralógica: difracción de rayos-X 
Las Figuras 46, 47 y 48 muestran los difractogramas de rayos-X de piezas de gres 
porcelánico cocidas en el intervalo de temperatura 400º-1400ºC. A 400ºC se observan 
todas las fases cristalinas que componen las materias primas utilizadas para la formulación 
de la pasta cerámica. La intensidad de los picos debidos a la caolinita disminuye tras la 
cocción a  500ºC  debido a  su transformación en metacaolinita  por pérdida de los grupos 
–OH de su estructura, siendo esta transformación completa a 800ºC. Las fases albita y 
microclina, procedentes del feldespato FC-100, permanecen en las muestras cocidas hasta 
1100ºC y desaparecen completamente a 1200ºC debido a su disolución y formación de una 
fase líquida o vítrea, lo que está de acuerdo con los resultados de estudios previos de 
fusión en el sistema albita-cuarzo (187) y calentamiento de nefelina-sienita (191). El 
cuarzo está presente en todas las temperaturas de cocción, sin embargo la intensidad de los 
picos disminuye por encima de 1100ºC, indicando su disolución parcial en la fase vítrea 
formada. 

























Kissinger ec. → y = -74871.8 x + 47.8875
r = 0.9993










Figura 46. Difractogramas de rayos-X de piezas de gres porcelánico cocidas en el 
intervalo de temperatura 400º-1000ºC (Q = cuarzo, Mi = microclina, C = caolinita, A = 







































Figura 47. Difractogramas de rayos-X de piezas de gres porcelánico cocidas en el 

































Figura 48. Difractogramas de rayos-X  de piezas de gres porcelánico en el intervalo de 
temperatura 1270º-1400ºC (Q = cuarzo, mu = mullita). 
En investigaciones anteriores sobre la evolución mineralógica de cerámicas basadas en 
arcilla, Tarvornpanich y col. (191) han detectado α-cristobalita después de mantener 
muestras de cuarzo durante 3 horas a 1300ºC, y posterior enfriamiento lento hasta 
temperatura ambiente. Sin embargo, en la Figura 48 no se detecta α-cristobalita en los 
difractogramas de la muestra de gres porcelánico cocido a temperatura superior a 1300ºC, 
probablemente debido al ciclo de cocción rápida utilizado para la obtención de gres 
porcelánico. 
Por último, aunque la curva de ATD de la pasta de gres porcelánico (Fig. 35) muestra el 
pico exotérmico de formación de mullita alrededor de 1000ºC, su formación no se detecta 
por difracción de rayos-X hasta 1100ºC. No obstante, Tarvornpanich y col. detectaron 






















Esta discrepancia puede ser explicada de nuevo, por la mayor velocidad de calentamiento 
utilizada en el proceso de cocción rápida. 
Para poder seguir de una forma más clara la evolución de las diferentes fases cristalinas 
con la temperatura de cocción, en la Figura 49 se ha representado la variación con la 
temperatura, en el intervalo 400º-1400ºC, de la intensidad de la línea de difracción más 
intensa de cada una de las fases, no solapado con ningún otro pico, así como la intensidad 
de la línea base, que es indicativa de la formación de fase vítrea. Las líneas seleccionadas 
han sido la línea de mayor intensidad del cuarzo que aparece a 3,359Å (101), la línea de la 
mullita a 1,526Å (210) y la de la albita a 3,199Å (220). En el caso de la microclina, esta 
representación no ha sido posible debido a que esta fase posee orientación preferente en 
diferentes planos de difracción, por lo que la intensidad de sus líneas de difracción no es 
proporcional a su abundancia en la muestra. 
Se observa cómo la albita disminuye a partir de 400ºC, dando lugar a una fase vítrea que 
aumenta considerablemente a partir de ∼1000ºC, coincidiendo con la temperatura a la cual 
se percibe una clara disminución de la intensidad del cuarzo debido a su disolución parcial 
en la fase vítrea. En cuanto a la mullita, comienza a detectarse a 1100ºC y aumenta hasta 
1400ºC. 
IV.2.5.1. Análisis de fases por el método Rietveld 
Para conocer exactamente el porcentaje de cada una de las fases durante el proceso de 
cocción del gres porcelánico, se ha realizado un análisis cuantitativo de fases por el 
método Rietveld (192), en los materiales obtenidos a las temperaturas de 800º, 1000º, 
1100º, 1200º, 1230º, 1260º, 1270º, 1300º y 1400ºC. Las Figuras 50-57 representan el 
refinamiento Rietveld para cada una de las temperaturas anteriores. Como ejemplo, en la 
Figura 53 correspondiente a la muestra de gres porcelánico cocida a 1200ºC, se indican las 











Figura 49. Variación de los picos de difracción seleccionados para el cuarzo, mullita, 





























































Figura 50. Refinamiento del análisis de fases, por el método Rietveld, del gres 




Figura 51. Refinamiento del análisis de fases, por el método Rietveld, del gres 
porcelánico cocido a la temperatura de 1000ºC. 
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Figura 51. Refinamiento del análisis de fases, por el método Rietveld, del gres 
porcelánico cocido a la temperatura de 1000ºC. 
 
Figura 52. Refinamiento del análisis de fases, por el método Rietveld, del gres 
porcelánico cocido a la temperatura de 1100ºC. 
, y











10 4020 30 50 60 70
, y
10.0    20.0    30.0    40.0    50.0    60.0    70.0    
2θ






Figura 53. Refinamiento del análisis de fases, por el método Rietveld, del gres 
porcelánico cocido a la temperatura de 1200ºC. (m = mullita). 
 
Figura 54. Refinamiento del análisis de fases, por el método Rietveld, del gres 
porcelánico cocido a la temperatura de 1230ºC. 
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Figura 55. Refinamiento del análisis de fases, por el método Rietveld, del gres 
porcelánico cocido a la temperatura de cocción de 1260ºC. 
 
Figura 56. Refinamiento del análisis de fases, por el método Rietveld, del gres 
porcelánico cocido a la temperatura de 1300ºC. 
da 1.5406 A, L S cycle  107          Obsd. and Diff. Profiles 




















10 4020 30 50 60 70
da 1.5406 A, L S cycle   51          Obsd. and Diff. Profiles 

















Figura 57. Refinamiento del análisis de fases, por el método Rietveld, del gres 
porcelánico cocido a la temperatura de 1400ºC. 
En la Tabla XI se recogen los resultados del análisis cuantitativo de fases, realizado en el 
gres porcelánico cocido en el intervalo de temperatura 800º-1400ºC y, para una mejor 
observación de su evolución, estos valores se representan en la Figuras 58 y 59. El 
contenido amorfo incluye la fase vítrea junto con fases no difractantes tales como defectos 
intrínsecos o regiones de bordes de grano. Las fases albita y moscovita tienen un 
comportamiento similar, comenzando a formar una fase líquida a partir de 800ºC y estando 
totalmente disueltas a 1100ºC. La fase microclina comienza también su disolución a 800ºC 
y está totalmente disuelta en el fundido a temperaturas superiores a 1200ºC. En 
consecuencia, el porcentaje de la fase amorfa crece de forma continua desde 800º hasta 
1230ºC y a esta temperatura experimenta una estabilización hasta 1300ºC para volver a 
aumentar coincidiendo con la disolución parcial del cuarzo en la fase vítrea. En cuanto a la 
mullita, empieza a formarse en el intervalo 1000º-1100ºC y su proporción aumenta hasta 
1230ºC, temperatura a partir de la cual el contenido en esta fase se estabiliza. 
Es importante señalar que las curvas cualitativas, mostradas en las Figura 49 presentan una 
tendencia similar a los resultados obtenidos por el análisis más preciso realizado con el 
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método Rietveld. Esto indica que el análisis cualitativo puede ser considerado, en 
ocasiones, suficiente para conocer de manera preliminar de los cambios mineralógicos con 
la temperatura.  
Tabla XI. Cuantificación de fases, por el método Rietveld, del gres porcelánico de, cocido 
en el intervalo de temperatura 800º-1400ºC. 
(%) 800ºC 1000ºC 1100ºC 1200ºC 1230ºC 1260ºC 1300ºC 1400ºC
Rwp  8,90 10,33 7,75 6,83 6,52 6,08 6,99 6,92 
RF  cuarzo  1,58 2,60 1,94 2,68 2,97 3,21 3,94 4,41 
RF microclina  3,22 9,17 5,81 10,98 - - - - 
RF  albita  3,52 12,63 - - - - - - 
RF moscovita  4,40 13,38 - - - - - - 
RF  mullita  - - 4,26 4,87 5,95 4,38 7,68 7,22 
Fase amorfa  30,4(7) 44,2(7) 52,8(6) 56,9(3) 61,5(3) 61,2(3) 61,4(3) 67,0(5)
Cuarzo  28,5(2) 29,3(2) 28,2(2) 27,7(2) 24,1(1) 24,2(1) 24,6(1) 19,3(3)
Microclina  24,2(5) 17,8(3) 15,5(4) 3,2(3) - - - - 
Albita  5,8(3) 3,3(3) - - - - - - 
Moscovita  11,1(6) 5,3(4) - - - - - - 
Mullita  - - 3,6(3) 12,2(3) 14,4(2) 14,5(2) 14,0(2) 13,7(2)
Rwp y RF representan el error global del refinamiento y el de cada una de las fases; el número entre paréntesis 






Figura 58. Evolución de las fases microclina, moscovita y albita, cuantificadas por el 




Figura 59. Evolución de las fases cuarzo, mullita y fase amorfa, cuantificadas por el 










































De acuerdo a sus principales componentes, la composición del polvo de gres porcelánico 
de partida puede representarse con la letra P dentro del sistema ternario K2O-Al2O3- SiO2 
(193) de la Figura 60. Además, considerando que la contribución de las fases no-
difractantes a la fase amorfa es despreciable, y por tanto, toda la fase amorfa determinada 
por el método Rietveld es debida a la fase vítrea, la composición química de esta fase 
puede ser calculada a partir de la composición de las materias primas. La composición de 
las fases vítreas desarrolladas después de la cocción a 1230ºC (aproximadamente 71% 
SiO2, 19% Al2O3 y 10% R2O) y 1400ºC (aproximadamente 73% SiO2, 18% Al2O3 y 9% 
R2O) están representadas en la Figura 60 con las letras L1 y L2.   
 
Figura 60. Detalle del sistema ternario K2O-Al2O3-SiO2. 
Por otro lado, la relación Si/Al en la fase cristalina puede ser calculada (73,38/26,62 a 
1230ºC y 70,19/29,81 a 1400ºC) y los puntos son representados en Figura 60 como Si/Al1 
y Si/Al2 respectivamente. Además, las proporciones de las fases amorfa/cristalina han sido 
determinadas usando los resultados del análisis cuantitativo por el método Rietveld 
(61,5/38,5 a 1230ºC y 67/33 a 1400ºC). Por consiguiente, la composición de la pasta de 
gres porcelánico puede ser localizada dentro del sistema K2O-Al2O3-SiO2 (puntos 









































Se observa que el análisis químico concuerda con los resultados obtenidos por el método 
Rietveld. 
La composición mineralógica del gres porcelánico cocido en el intervalo 1230-1300ºC es 
aproximadamente 61% de fase vítrea, 24% cuarzo y 14% mullita (Tabla XI). Esta 
composición concuerda con la composición mineralógica típica de las plaquetas de gres 
porcelánico comerciales, las cuales están formadas normalmente por 55-65% fase vítrea, 
20-25% cuarzo y 12-16% mullita (29). El porcentaje de mullita formado está, en este caso, 
ligeramente por debajo de 19,4%, que es la cantidad máxima de mullita que se podría 
haber formado durante la cocción suponiendo que toda la arcilla caolinítica contenida en la 
composición de la pasta de gres porcelánico se transformara en mullita. Esta diferencia en 
la formación de mullita es debida al proceso de cocción rápida utilizado en la producción 
de gres porcelánico. La mayoría de las reacciones que ocurren durante la cocción son 
procesos gobernados cinéticamente (195) que no alcanzan el equilibrio termodinámico 
durante la cocción rápida. Además, comparando los valores teóricos con los datos 
experimentales, se muestra que la proporción de mullita cristalizada es ∼72% de la 
cantidad que podría ser formada estequiometricamente a partir de la arcilla caolinítica y 
este valor está por encima de los datos registrados por otros estudios en gres porcelánico 
(43).  
Otra manera de evaluar la cristalización de mullita es obteniendo el índice de formación de 
mullita (IFM) dado por la relación entre la cantidad determinada experimentalmente (Mexp) 
y la mullita potencial (Mpot). Esta última es calculada asumiendo que toda la alúmina de la 










Los valores de IFM obtenidos después de la cocción a temperaturas superiores a 1230ºC 
están alrededor de 0,48 indicando que solo la mitad de la fase mullita que podría ser 
potencialmente generada a partir de las materias primas se forma realmente. Este valor está 







IV.2.6. Evolución de la microestructura durante el proceso de cocción 
IV.2.6.1. Microscopía electrónica de barrido (MEB) 
Las Figuras 61-69 recogen las micrografías obtenidas por MEB en piezas de gres 
porcelánico cocidas en el intervalo de temperatura 500º-1400ºC. Las observaciones se han 
realizado tanto en fractura como en la superficie pulida de las muestras.  
A 500ºC (Figura 61) la micrografía a bajos aumentos muestra una microestructura típica 
de materiales cerámicos poco cocidos, con alta porosidad interconectada. Como se ha 
observado por análisis térmico diferencial (Fig.35) y difracción de rayos- X (Fig. 46), la 
caolinita a esta temperatura se ha transformado en metacaolinita por eliminación de los 
grupos hidroxilo. Por tanto, la naturaleza laminar de las partículas de caolinita no se 
observa. Sin embargo, los microanálisis EDS permiten distinguir aglomerados de arcilla 
con altas emisiones de rayos-X de aluminio y ausencia de picos de potasio. También se 
pueden diferenciar partículas de feldespato con alto contenido en potasio, granos de cuarzo 
con altos picos de silicio y una fina matriz de arcilla, feldespato y cuarzo. Todos los 
análisis EDS muestran los picos del Au y Pd, debidos al recubrimiento depositado para 
mejorar las observaciones por MEB. 
Las micrografías obtenidas en las piezas cocidas a 800ºC (Figura 62) y 1000ºC (Figura 63) 
no muestran diferencias significativas respecto a la microestructura observada a 
temperatura inferior (500ºC). No obstante, los cambios microestructurales comienzan a ser 
perceptibles en las piezas cocidas a 1100ºC (Figura 64). A esta temperatura se observan 
dos tipos de aglomerados bien diferenciados, unos compuestos únicamente por sílice y 
alúmina que son conocidos como “relictos de arcilla” y que corresponden a regiones donde 
a baja temperatura se encontraba arcilla pura. Otros aglomerados con mayor contraste, 
cuyos análisis EDX detectan también potasio y sodio, se corresponden con aglomerados de 






Figura 61. Micrografías obtenidas por MEB en la superficie de fractura del gres 























Figura 62. Micrografías obtenidas por MEB en la superficie de fractura del gres 














Figura 63. Micrografías obtenidas por MEB en la superficie de fractura del gres 
porcelánico cocido a la temperatura de 1000ºC. 
En cuanto al cuarzo, a 1100ºC (Figura 64) se observan que los granos comienzan a 
redondearse debido a la disolución de los bordes de grano en la fase líquida que empieza a 
formarse, como lo indicaba la bajada, a ∼1100ºC, de la curva de ATD de la pasta de 
referencia (Fig. 36). Algunos granos están fracturados debido, posiblemente, tanto a la 
transformación α→β producida a ∼573ºC en el ciclo de calentamiento-enfriamiento, como 
a la relajación de las microtensiones que se originan entre los granos de cuarzo y la fase 
vítrea que los rodea y que son causadas por la diferencia entre los coeficientes de 
expansión térmica del cuarzo (α~23x10-6 ºC-1) y de la fase vítrea (α~3x10-6 ºC-1) en el 
intervalo de temperatura 20º-750ºC (199). Los granos de cuarzo y los diferentes 
aglomerados están rodeados por una matriz formada por una mezcla de granos de arcilla, 
feldespato y cuarzo, de pequeño tamaño. Aunque el análisis por el método Rietveld ha 
permitido la cuantificación de mullita a esta temperatura, su formación no es visible aún 
por microscopía electrónica de barrido debido, probablemente, al pequeño tamaño de los 
















Figura 64. Micrografías obtenidas por MEB en la superficie de fractura del gres 













A 1200ºC (Figura 65) la microestructura corresponde a la de una pieza cocida en la que las 
reacciones químicas y transformaciones físicas de las materias primas de partida ya han 
tenido lugar. Se observa claramente la presencia de varias regiones, cuya composición, 
determinada por análisis EDS, es similar a la del feldespato potásico utilizado en la 
preparación de la pasta de gres porcelánico. La cuantificación por el método Rietveld 
(Tabla XVI) muestra que a 1200ºC el contenido de feldespato ha disminuido 
considerablemente (3,2%), estando las muestras de gres porcelánico compuestas 
principalmente por cuarzo, mullita y fase amorfa. Por tanto, tales regiones deben 
corresponder a regiones amorfas. Además, en estas zonas se observan picaduras de ataque 
ácido para la preparación de muestras, que son una característica microestructural típica de 
vidrios atacados (200). Por tanto, estas regiones son fase vítrea procedente del componente 
feldespático. En cuanto a la fase mullita, su formación es evidente en las observaciones 
realizadas a esta temperatura, en las que se puede distinguir regiones con cristales de 
mullita de diferente morfología. Por una parte, se observan regiones constituidas por 
pequeños cristales con forma de escamas y tamaño <0,2µm, que corresponden a cristales 
de mullita primaria tipo I, que se han formado a partir de aglomerados puros de arcilla y 
que tienen una morfología muy similar a la encontrada en estudios de formación de 
cristales de mullita por descomposición de caolinita pura (201, 202). Por otro lado, se 
observan cristales en forma de aguja y con longitud y anchura en el intervalo ~0,5-1,5µm y 
~0,1-0,2 µm respectivamente, a los que les corresponde una relación de aspecto 5-7,5:1. Se 
trata, por tanto, de cristales de mullita secundaria tipo II que se han formado en las 
regiones en las que el feldespato ha penetrado en los aglomerados puros de arcilla. A esta 
temperatura el feldespato se ha disuelto dando lugar a una fase líquida, por lo que los 
cristales de mullita que se forman se encuentran en una región de viscosidad inferior a la 
de los aglomerados puros de arcilla, lo que facilita su crecimiento a través de un 
mecanismo de difusión (9). Es de destacar que estos cristales aparecen, normalmente, 
como continuación de una región de mullita tipo I, lo que sugiere que los cristales de 
mullita primaria que se forman en la superficie exterior de un agregado de arcilla puro 
podrían crecer y transformarse en cristales de mullita secundaria, si se encuentran 
adyacentes a una región de menor viscosidad. Este resultado está de acuerdo con Lundin 
(203) que sugiere que la mullita formada en los relictos de arcilla actúa como semilla para 






Figura 65. Micrografías obtenidas por MEB en la superficie de fractura del gres 

















A 1230ºC (Figura 66) la microestructura está formada, al igual que a 1200ºC, por granos 
de cuarzo rodeados de una matriz compuesta por fase vítrea y cristales de mullita primaria 
tipo I y secundaria tipo II. Los cristales de mullita primaria no experimentan cambios 
apreciables en su morfología y tamaño con respecto a los desarrollados a 1200ºC. Sin 
embargo, sí se observa una evolución en la proporción y tamaño de los cristales de mullita 
tipo II. A esta temperatura, los cristales aciculares de mullita aparecen en mayor 
proporción debido, de nuevo, a la viscosidad de la matriz en la que estos cristales se 
desarrollan. Al aumentar la temperatura la viscosidad disminuye y el crecimiento de los 
cristales en su dirección longitudinal se ve favorecido, de modo que se obtienen agujas de 
mullita de igual anchura pero que pueden llegar a tener ~4µm de longitud por lo que la 
relación de aspecto de los cristales aumenta hasta valores máximos de ~20:1. Este 
resultado sugiere que el aumento de la proporción de mullita determinado en la 
cuantificación de fases por el método Rietveld es originado, principalmente, por el 
aumento de la proporción de mullita secundaria tipo II. 
En cuanto a los granos de cuarzo, se continúan observando fracturas en el interior de 
granos grandes, > 30µm, lo que indica que el agrietamiento está relacionado con el tamaño 
de la partícula de cuarzo (204).  En la imagen tomada con electrones retrodispersados se 
pueden distinguir los granos de cuarzo de pequeño tamaño que forman parte de la matriz 
cerámica, ya que se encuentran rodeados por un cerco oscuro, conocido como anillo de 
solución rica en sílice amorfa (8), originado por la disolución de los bordes de grano de las 
partículas de cuarzo. 
A 1250ºC (Figura 67) el crecimiento de los cristales de mullita sigue evolucionando y 
junto a los cristales de mullita tipo I y II, comienzan a observarse agujas que, sin variar su 
espesor, llegan a alcanzar longitudes de hasta ~6-8µm, a las que les corresponde una 
relación de aspecto de ~33-44:1. Se trata, por tanto, de mullita secundaria tipo III formada 
en la matriz cerámica que, al estar compuesta por una mezcla de pequeños granos de 
arcilla, feldespato y cuarzo, es la región que tiene una viscosidad menor. A esta 
temperatura se observa también regiones en los que los cristales han crecido 
considerablemente, tanto en la dirección longitudinal como axial, hasta alcanzar una 
longitud y anchura en el intervalo ~18-22µm y ~1-1,5µm respectivamente. La relación de 






pueden ser consideradas como mullita tipo III atendiendo a la clasificación realizada por 
Iqbal y Lee (8, 9), su longitud hace que tampoco puedan ser catalogadas como tipo II. 
Si se observa con detalle la Figura 67, se puede ver que hay zonas en las que parece que 
los cristales están constituidos por varias agujas de menor anchura. Se trata, por tanto, de 
fibras de mullita secundaria tipo III, de relación de aspecto >30:1, que en su crecimiento se 
han unido a otras dando lugar a empaquetamientos. Una morfología similar ha sido 
referida en porcelanas triaxiales con sustitución parcial de cenizas volantes por cuarzo 
(205) pero no ha sido descrita con anterioridad en gres porcelánico. Aunque la 
cuantificación de fases por el método Rietveld ha mostrado que no hay variación en la 
proporción de mullita en el intervalo 1230º-1260ºC, las observaciones por microscopía 
electrónica de barrido indican que se están produciendo cambios importantes en cuanto a 
su morfología en la microestructura de este material. 
En el intervalo 1260º-1280ºC (Figura 68) la microestructura es muy similar a la de las 
piezas cocidas a 1250ºC. Se distinguen claramente las diferentes morfologías de los 
cristales de mullita (tipo I, II y III) y la única variación es que al aumentar la temperatura 
se produce un incremento de la proporción de cristales tipo II y III, en detrimento de la 
formación de mullita primaria. 
Finalmente, en el intervalo 1300º-1400ºC (Figura 69) se aprecia un aumento importante 
del contenido en fase vítrea y aunque sigue teniendo lugar la formación de agujas tipo III 
que aumentan su longitud hasta alcanzar una relación de aspecto 50:1, ya no se aprecia su 
empaquetamiento que tenía lugar a temperaturas inferiores. En cuanto a la formación de 
mullita primaria se observa un aumento de tamaño de los cristales, llegando a tener una 
longitud de ∼0,6µm y anchura de ∼0,2µm a 1400ºC, lo que corresponde a una relación de 
aspecto 3:1 que es el límite entre mullita tipo I y II según la clasificación dada por Iqbal y 







Figura 66. Micrografías obtenidas por MEB en la superficie de fractura del gres 







100 µm 20 µm











Figura 67. Micrografías obtenidas por MEB en la superficie de fractura del gres 























Figura 68. Micrografías obtenidas por MEB en la superficie de fractura del gres 




























Figura 69. Micrografías obtenidas por MEB en la superficie de fractura del gres 
























IV.2.7. Propiedades mecánicas 
La Tabla XIII recoge los valores de resistencia a la flexión (σf), microdureza Vickers (Hv), 
módulo de Young (E) y tenacidad de fractura (KIC), de las muestras de gres porcelánico de 
composición P cocidas en el intervalo de temperatura 1200º-1300ºC. Debido a la 
deformación de las piezas, no ha sido posible realizar ensayos a temperaturas de cocción 
superiores a 1300ºC. 
Tabla XIII. Propiedades mecánicas del gres porcelánico en el intervalo de temperatura de 
cocción 1200º-1300ºC. 
 σf  (MPa) Hv (GPa) E (GPa) KIC (MPa·m1/2) 
1200ºC 26,68 ± 1,77 4,6 ± 0,7 48 ± 13 1,3 ± 0,2 
1230ºC 30,12 ± 2,45 4,9 ± 0,6 49 ± 7 1,2 ± 0,3 
1250ºC 31,73 ± 1,30 5,3 ± 0,8 61 ± 13 1,3 ± 0,2 
1260ºC 32,27 ± 1,38 5,2 ± 0,7 61 ± 18 1,2 ± 0,2 
1270ºC 33,65 ± 1,52 5,3 ± 0,8 61 ± 15 1,4 ± 0,2 
1280ºC 34,84 ± 1,22 5,7 ± 0,3 57 ± 14 1,3 ± 0,2 
1300ºC 33,86 ± 1,62 5,5 ± 1,1 65 ± 13 1,4 ± 0,2 
 
El valor promedio de resistencia a flexión de las muestras cocidas en el intervalo 1260ºC-
1280ºC es aproximadamente 34±2 MPa, que está de acuerdo con el valor ≥35 MPa 
prescrito en el Standard EN 14411 (anexo G) para baldosas prensadas en seco con baja 
absorción de agua (Grupo BIa), entre las que se incluye el gres porcelánico. La tabla XIV 
recoge los valores promedio de microdureza (HV), módulo de Young (E) y tenacidad de 
fractura (KIC) de las muestras de gres porcelánico cocido en el intervalo 1260-1280ºC. 
Estos valores son comparables a aquellos mostrados por pavimentos de gres porcelánico 






Tabla XIV. Valores promedio de microdureza (HV), módulo de Young (E) y tenacidad de 
fractura (KIC) de las muestras de gres porcelánico cocido en el intervalo 1260-1280ºC. 
 Hv (GPa) E (GPa) KIC (MPa·m1/2)
Valor promedio (1260ºC-1280ºC) 5,4±0,6 72±0,5 1,3±0,2 
Valores de gres porcelánico comercial  5,5±0,4 70±1 1,9±0,8 
 
La Figura 70 muestra la variación de la resistencia a la flexión (σf) en el intervalo de 
temperatura 1200º-1300ºC. La resistencia a flexión de las muestras de gres porcelánico 
aumenta con la temperatura hasta alcanzar un máximo a 1280ºC, a partir del cual el 
calentamiento da lugar a una disminución en el valor de esta propiedad. Para poder evaluar 
mejor este comportamiento, en la Figura 71 se ha representado la variación de la 
resistencia a flexión en función de las diferentes propiedades que presentan las muestras de 
gres porcelánico cocidas a diferente temperatura (Tabla VIII). Se observa que la resistencia 
a flexión es independiente de la porosidad cerrada de la pieza ya que, por ejemplo, las 
muestras cocidas a 1270º y 1300ºC tienen un valor de σf similar aunque su porosidad 
cerrada es muy diferente. Lo que si que parece tener un efecto positivo sobre la resistencia 
a flexión es la porosidad abierta de la muestra y en la Figura 71 se ve claramente como σf 
aumenta en el intervalo 1200ºC-1250ºC cuando tiene lugar una reducción próxima al 40% 
en la porosidad abierta. Sin embargo, la resistencia a flexión continua aumentando en el 
intervalo 1250º-1270ºC cuando la porosidad abierta es prácticamente constante con un 
valor medio de 3,53%. Este resultado indica que aunque la porosidad abierta está 
relacionada con la resistencia a flexión, no es el único factor que influye sobre ésta. En 
cuanto a la relación entre resistencia a flexión y densidad, se advierte una fuerte dispersión 
de datos en la representación de densidad real y un comportamiento similar al de porosidad 







Figura 70. Variación de la resistencia a la flexión del gres porcelánico en el intervalo de 
temperatura de cocción de 1200º-1300ºC. 
La Figura 72 muestra la variación de la resistencia a flexión en función de los porcentajes 
de cuarzo, mullita y fase vítrea obtenidos en el análisis por el método Rietveld. Aunque σf 
aumenta en el intervalo 1200º-1230ºC, cuando el porcentaje en mullita se incrementa en 
casi un 20%, continua aumentando en el intervalo 1230º-1300ºC cuando el contenido en 
mullita es prácticamente constante con un valor medio de 14,3%. Aunque este resultado 
está de acuerdo con la hipótesis de la mullita, que sugiere que cuanto mayor es el 
contenido en mullita y mayor es la interconexión entre las agujas, mayor es la resistencia a 
flexión (206, 207, 208), también indica, de nuevo, la existencia de otro factor que está 
influyendo en los valores de resistencia a flexión de las piezas de gres porcelánico. La 
variación de la resistencia a flexión en función del porcentaje de fase vítrea muestra un 
comportamiento similar, σf aumenta en el intervalo 1200º-1230ºC, cuando el porcentaje de 
fase vítrea aumenta un 7% y continua aumentando en el intervalo 1230º-1300ºC cuando el 
contenido en fase vítrea es prácticamente constante con un valor medio de 60%. En cuanto 
al cuarzo, en la Figura 72 se aprecia cómo el porcentaje de esta fase parece no tener 
influencia sobre σf  ya que ésta aumenta de valor en el intervalo 1230º-1300ºC para el que 
el contenido en cuarzo es constante e incluso aumenta en el intervalo 1200º-1230ºC al 
disminuir el porcentaje en cuarzo, lo que contradice la hipótesis del reforzamiento de la 
matriz por dispersión de partículas de cuarzo (209), pero está de acuerdo con los resultados 
mostrados por Maity y Sarkar que concluyen que las partículas de cuarzo tienen un efecto 
nocivo sobre la resistencia a flexión en composiciones de porcelanas (210). 



















Figura 71. Variación de la resistencia a flexión en función de las diferentes propiedades 















































































Figura 72. Variación de la resistencia a flexión en función de los porcentaje de cuarzo, 
mullita y fase vítrea, obtenidos en el análisis por el método Rietveld, en muestras de 
gres porcelánico de referencia cocidas a diferente temperatura. 
En la Figura 73 se representa la variación de σf en función de la relación de aspecto de las 
agujas de mullita secundaria formadas a diferente temperatura, se puede apreciar que 
ambos factores están directamente relacionados y la resistencia a flexión aumenta, de 
forma exponencial, hasta 1260ºC. En el intervalo 1260º-1300ºC el crecimiento deja de ser 
exponencial debido, posiblemente, a la ausencia, a partir de 1280ºC, del empaquetamiento 


















































Figura 73. Variación de la resistencia a flexión, σf, del gres porcelánico en función de la 
relación de aspecto de las agujas de mullita formadas. 
Se puede concluir, por tanto, a la vista de los resultados mostrados en las Figuras 72 y 73, 
que la porosidad abierta, el porcentaje de mullita y la morfología de las agujas de mullita 
secundaria son los factores determinantes de la resistencia a flexión de piezas de gres 
porcelánico. Es de destacar que aunque la influencia de los dos primeros ha sido 
anteriormente referenciada en investigaciones de porcelanas triaxiales, no se tiene 
constancia de que la importancia que la relación de aspecto de los cristales de mullita tiene 
sobre las propiedades mecánicas de este tipo de materiales, se haya demostrado con 
anterioridad a esta investigación. 
Las Figuras 74 y 75 muestran la variación del módulo de elasticidad y la microdureza 
Vickers con diferentes propiedades del las piezas de gres porcelánico cocidas en el 
intervalo de temperatura 1200º-1300ºC. Debido a que las muestras cocidas a 1250º, 1260º 
y 1270ºC tienen valores de E y Hv muy similares, en las representaciones se produce un 
solapamiento de puntos a estas temperaturas, por lo que se ha seleccionado la temperatura 
de 1260ºC para trazar las curvas. Las Figuras 76 y 77 presentan la variación de dichas 
propiedades con el porcentaje de las diferentes fases determinado mediante análisis 
Rietveld. 




























Figura 74. Variación del módulo de elasticidad en función de las diferentes propiedades 









































































Figura 75. Variación de la microdureza Vickers en función de las diferentes propiedades 









































































Figura 76. Variación del módulo de elasticidad en función de los porcentaje de cuarzo, 
mullita y fase vítrea, obtenidos en el análisis por el método Rietveld, en muestras de 



















































Figura 77. Variación de la microdureza Vickers en función de los porcentaje de cuarzo, 
mullita y fase vítrea, obtenidos en el análisis por el método Rietveld, en muestras de 


















































Se observa que el comportamiento de todas las curvas es similar al obsevado en el estudio 
de resistencia a flexión, indicando, por tanto, que estas propiedades están relacionadas y 
que los factores responsables del aumento de σf gobiernan también al resto de propiedades 
mecánicas. Es de destacar el hecho de que la pieza cocida a 1300ºC es la que muestra un 
valor más elevado de E, a la vez que es la que presenta un valor mayor de porosidad 
cerrada, lo que parece estar en desacuerdo con la idea de que el módulo de elasticidad es 
directamente proporcional a la porosidad. Este resultado puede explicarse si se tiene en 
cuenta la relación de aspecto de las agujas de mullita tipo III, que a 1300ºC han alcanzado 
una longitud considerable y ocupan el interior de los poros, dando lugar a un reforzamiento 
de la muestra. 
Finalmente, en la Tabla XIII se aprecia que la tenacidad de fractura de muestras de gres 
porcelánico cocidas en el intervalo de temperatura 1200º-1300ºC se mantiene constante, 
con un valor medio de ~1,3 MPa·m1/2, con independencia de la temperatura y por tanto del 





En este trabajo de Tesis Doctoral se ha seleccionado una mezcla compuesta por 50% de 
arcilla caolinítica, 40% de feldespato y 10% de arena de cuarzo como composición 
representativa de baldosa comercial de gres porcelánico producida mediante un proceso de 
monococción rápida. A continuación se detallan las conclusiones alcanzadas en esta 
investigación conforme a los objetivos descritos en el apartado II. 
 
Objetivo 1 desarrollado en la publicación “J. Martín-Márquez, J. Ma. Rincón, M. Romero. 
Effect of firing temperature on sintering porcelain stoneware tiles, Ceram. Int., 34 (2008) 
1867-1873”. 
• Todas las piezas muestran una buena sinterización después de la cocción en el intervalo 
1200º-1300ºC. Las muestras cocidas son homogéneas y libres de defectos tales como 
agujeros, burbujas o grietas. 
• Las determinaciones de la contracción lineal, absorción de agua y porosidad muestran 
que el proceso de sinterización en muestras de gres porcelánico no procede exactamente 
mediante un mecanismo de fase líquida viscosa. 
• La porosidad cerrada comienza a aumentar antes de que la porosidad abierta desaparece 
totalmente. Este comportamiento es debido tanto a la cristalización de la mullita como a 
la disolución del cuarzo, que origina un incremento en la viscosidad de la fase líquida. 
• La temperatura de cocción óptima se alcanza en el intervalo 1260º-1280ºC, cuando la 
porosidad abierta alcanza un valor mínimo y simultáneamente, la contracción lineal es 
máxima. La cocción por encima del intervalo de vitrificación resulta en una caída 
drástica de las propiedades físicas debido a la expulsión forzada de los gases atrapados, 
resultando en grietas e hinchamiento de las piezas. 





cocción óptima muestran que las muestras están compuestas por cuarzo, mullita y fase 
vítrea. 
• Las observaciones por MEB en la fractura de muestras cocidas presentan la 
microestructura típica del gres porcelánico, consistente de granos de cuarzo unidos por 
una matriz densa compuesta por fase vítrea y cristales de mullita primaria y secundaria. 
• La resistencia a flexión media de muestras cocidas en el intervalo de 1260º-1280ºC es 
34±2 MPa, lo cual está de acuerdo con el valor >35 MPa prescrito para gres porcelánico. 
Los valores  de la microdureza (5,4 GPa), módulo de Young (72 GPa) y coeficiente de 
dilatación lineal (67x10-7 ºC-1) son comparables a los mostrados por las piezas de gres 
porcelánico comerciales. 
 
Objetivo 2 desarrollado en la publicación “M. Romero, J. Martín-Márquez, J. Ma. Rincón.  
Kinetic of mullite formation from a porcelain stoneware body for tiles production, J. Eur. 
Ceram. Soc., 26 (2006) 1647-1652” 
• La temperatura de cristalización de mullita en la pasta de gres porcelánico de 
composición P es aproximadamente 985ºC. 
• La energía de activación en la cristalización de mullita en gres porcelánico, calculada 
mediante tratamientos isotérmicos (método de Ligero) y no-isotérmicos (método 
Kissinger), es 599 y 622 kJmol-1, respectivamente. 
• Los valores de los parámetros de morfología de crecimiento n y m son ambos 
aproximadamente 1,5 indicando que el mecanismo dominante en la cristalización de 
mullita es nucleación en volumen con un crecimiento tridimensional de cristales con 
morfología poliédrica, controlado por difusión a partir de un número de núcleos 
constante. 






Objetivo 3 desarrollado en la publicación “Jorge Martín-Márquez, Ángeles G. de la Torre, 
Miguel A. G. Aranda, Jesús Ma. Rincón, Maximina Romero, Evolution with temperature of 
crystalline and amorphous phases in porcelain stoneware, J. Am. Ceram. Soc., 92 (2009) 1, 
229-234” 
• Los constituyentes fundentes (albita, microclima y moscovita) comienzan a 
descomponerse a bajas temperaturas (en el intervalo 400-800ºC) y están totalmente 
disueltos por encima de 1200ºC. 
• Las partículas de cuarzo comienzan a disolverse en la fase vítrea formada a 
aproximadamente 1230ºC. 
• Como resultado de los puntos anteriores, la fase amorfa aumentando continuamente en el 
intervalo de temperatura estudiado. 
• La formación de mullita es detectada a partir de 1000ºC, aumentando su proporción hasta 
1230ºC. A mayores temperaturas, el porcentaje de mullita permanece constante. 
• La composición mineralógica de las muestras de gres porcelánico cocidas en el intervalo 
de 1230-1240ºC es aproximadamente 61% de fase vítrea, 24% de cuarzo y 14% de 
mullita. 
• A causa del proceso de monococción, el porcentaje de mullita formado es de 
aproximadamente el 72% de la cantidad máxima de mullita que podría ser formada 
durante la cocción suponiendo que toda la arcilla caolinítica contenida en la pasta de gres 
porcelánico se transforma en mullita. 
• Por la misma razón, los valores del Índice de Formación de Mullita, IMF, obtenidos a 
temperatura de cocción superior a 1230ºC son aproximadamente de 0,48, indicando que 







Objetivo 4 desarrollado en la publicación “Jorge Martín-Márquez, Jesús Ma. Rincón, 
Maximina Romero, Mullite development on firing in porcelain stoneware bodies, J. Eur. 
Ceram. Soc., 30 (2010) 7, 1599-1607” 
• La mullita primaria Tipo I, compuesta por pequeños cristales en forma de escamas (0,2-
0,6 µm de largo y 0,2 µm de ancho), se desarrolla en el intervalo 1200º-1400ºC. La 
proporción de cristales Tipo I decrece con la temperatura de cocción y simultáneamente, 
el tamaño de los cristales aumenta, alcanzando una relación de aspecto de 3:1 a 1400ºC, 
que es el límite de relación de aspecto entre los cristales Tipo I y II. 
• La mullita primaria Tipo II se forma en el intervalo 1200º-1400ºC y consiste en cristales 
con morfología de agujas. Las temperaturas de cocción más altas dan lugar a un aumento 
tanto en el número como en  la longitud de los cristales, y la relación de aspecto aumenta 
de un valor mínimo de 5:1 a 1200ºC a un valor máximo de 20:1 en el intervalo 1260º-
1400ºC. 
• Los cristales de mullita Tipo III, derivados de una matriz cerámica de baja viscosidad, se 
desarrollan en el intervalo 1250º-1400ºC. Al igual que en el Tipo II, la proporción y la 
longitud de los cristales Tipo III aumentan con la temperatura, dando lugar un aumento 
de su relación de aspecto desde 33:1 a 1250ºC a un valor de 50:1 en el intervalo 1300º-
1400ºC. 
• El ordenamiento espacial de los cristales de mullita Tipo I y Tipo II sugiere que los 
cristales de mullita primaria formados en la superficie externa de aglomerados de arcilla 
pura podrían crecer y transformarse en cristales de mullita secundaria si estos están cerca 
de una región de baja viscosidad. 
• En el intervalo 1250º-1280ºC se observan clusters o empaquetamientos de fibras de 








Objetivo 5 desarrollado en la publicación “Jorge Martín Márquez, Jesús Ma. Rincón, 
Maximina Romero, Effect of microstructure on mechanical properties of porcelain stoneware, 
J. Eur. Ceram. Soc., 30 (2010) 3063-3069”. 
• La resistencia a flexión es independiente de la porosidad cerrada, pero sí depende de la 
porosidad abierta de la muestra. 
• Los resultados son consistentes con la hipótesis de reforzamiento por cristales de mullita, 
ya que un mayor contenido en mullita resulta en un aumento en la resistencia a la flexión. 
Asimismo, los resultados contradicen la hipótesis del reforzamiento de la matriz por 
dispersión de partículas de cuarzo.  
• La resistencia a flexión está directamente asociada a la relación de aspecto mostrada por 
las agujas de mullita secundaria. Un aumento en la relación de aspecto de estas agujas da 
lugar a un aumento de la resistencia a flexión, que alcanza valores máximos cuando las 
agujas de mullita se unen formando clusters. 
• La microdureza Vickers y el módulo de Young muestran un comportamiento similar a 
las curvas de resistencia a flexión, indicando que estas propiedades están gobernadas por 
los mismos factores. 
• La tenacidad de fractura es independiente de la temperatura de cocción y, por 
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El estudio microestructural por TEM/HREM se ha realizado sobre muestras de gres 
porcelánico de composición P cocido a 1270ºC. Las observaciones se han realizado tanto 
en muestran en polvo como en láminas delgadas. 
Para la preparación de muestras en polvo, las piezas de gres porcelánico se sometieron a 
etapas de molienda en húmedo (acetona) en mortero de ágata, secado al aire y tamizado a 
tamaño de partícula <1µm. El polvo obtenido se dispersó en acetona y la muestra para 
observación se preparó por deposición directa de una gota de dispersión sobre una lámina 
delgada de carbón depositada en una rejilla de malla de cobre de 3 mm de diámetro y 200 
mallas. 
Por otro lado, la preparación de láminas delgadas se ha llevado a cabo siguiendo el siguiente 
procedimiento: Inicialmente se han obtenido láminas por corte con un disco de diamante en 
una microcortadora ISOMET. Las láminas así obtenidas se han sometido a un desbastado 
mecánico con papel de lija de SiC en una pulidora automática Buehler Motopol 12, hasta 
lograr un espesor inferior a ∼50µm. Finalmente, para llegar a un espesor menor de 100nm, 
requerido para la transmisión de electrones, las láminas se han adelgazado en un equipo de 
bombardeo iónico Gatan Dual Ion-Milling bajo tensión de aceleración de 6 kV. Para su 
observación, las láminas delgadas fueron depositadas sobre rejillas de cobre con un agujero 
circular u oval. Estas láminas se recubrieron con una fina capa de 50 nm de carbón, con el 
objeto de hacer la muestra conductora al haz electrónico y evitar efectos de carga local 
durante la observación. Las láminas obtenidas fueron lo bastante delgadas para permitir el 
examen por TEM/HREM y para obtener imágenes de difracción electrónica, tanto por el 
modo de Selección de Área (SADP en siglas inglesas) como en el modo de Haz Convergente 
(CBED en siglas inglesas). Las muestras fueron inclinadas convenientemente para obtener 
imágenes lo más próximas al eje de zona de difracción, como orientación más favorable no 
sólo para la identificación sino también para la obtención de imágenes de franjas y de red por 
microscopía electrónica de alta resolución (HREM en siglas inglesas). 
Las observaciones por TEM/HREM se realizaron en un equipo TEM/STEM/FE Philips 
CM-30 trabajando con una tensión de aceleración de 300 kV con un filamento de emisión 
de campo y que además, lleva incorporado un espectrómetro de análisis por dispersión de 






La obtención de imágenes de alta resolución se ha realizado usando un objetivo de contraste 
con una apertura de 20 μm, que corresponde a una resolución punto a punto de ~0,2 nm. Las 
imágenes de difracción de electrones se han obtenido por los procedimientos de selección de 
área (SADP) y Función de Transformada de Fourier (FTF). 
La Figura 1 muestra imágenes HREM obtenidas en las láminas delgadas, en las que se 
observan imágenes de franjas con sus correspondientes diagramas SADP y diagramas que 
permiten identificar la estructura de las fases analizadas. 
En la Figura 1a se observa de forma nítida varias imágenes de franjas de red en el borde de 
la preparación y con diversas orientaciones. Las franjas de la zona central corresponden a 
una distancia de 0,567 nm de la familia de planos (110) de la mullita, mientras que la 
imagen de franjas que se observa a la derecha de dicha micrografía tiene una separación 
menor, de  ∼0,360 nm, que corresponde a los planos (200). Entre dichos cristales hay 
zonas desordenadas que corresponden a fase vítrea. 
En la Figura 1b se aprecian varias imágenes de franjas con distancia de 0,545 nm, que 
corresponden también de la familia de planos (110) de la mullita, así como otra imagen de 
franjas en la parte inferior con separación de 0,742 nm que también sería de mullita en su 
familia de planos (100). En el centro de la micrografía se observa una imagen con bandas 
de mayor separación (1,980 nm), debidas a franjas de “moirés” que se producen por un 
efecto de interferencia cuando dos cristales delgados se solapan o incluso se rotan 
respectivamente unos pocos grados entre sí. Así, el haz difractado en la 1ª capa o primer 
cristal se difracta posteriormente en el 2º cristal. En estos casos, la distancia entre franjas 







En nuestro caso, a partir de los valores de las distancias de los planos (110) y (100) se 







   
 
Figura 1.  Micrografías de TEM/HREM obtenidas en la muestra de gres porcelánico 
cocida a 1270ºC. a) Imágenes de franjas correspondientes a las familias de planos 
(110) y (200) de la mullita; b) Imágenes de franjas correspondientes a las familias de 
planos (110) y (100), en el centro se observan franjas de “moirés” producidas por el 










La Figura 2a muestra una imagen de franjas con separación de 0,575 nm que corresponde, 
como en la Figura 1a, a los planos (110) de la mullita junto a una amplia zona desordenada 
de fase vítrea. En el centro de la imagen se advierte otra imagen de red en la que se mide la 
misma distancia en dirección perpendicular. En el correspondiente diagrama de difracción 
de electrones (Figura 2b) se observa una nube de puntos en la que se pueden distinguir 
algunos anillos, indicando que dicha difracción corresponde a varios cristales en diversas 
orientaciones. Se pueden medir las distancias 0,317 nm; 0,204 nm; 0,154 nm y 0,133 nm. 
Las tres primeras corresponden a los planos (220), (111) y (021) de la mullita, mientras 
que la última distancia podría pertenecer a una familia de planos con índices de Miller más 
elevados. 
 
Figura 2. Micrografías de TEM/HREM obtenidas en la muestra de gres porcelánico 
cocida a 1270ºC. a) Imagen de franjas correspondientes a las familia de planos (110) 
de la mullita; b) difracción de electrones de selección de área (SADP) mostrando una 
elevada dispersión de puntos de difracción.  
La Figura 3 muestra un cristal de hábito rectangular de ∼ 25 nm de ancho en el que se 
observa perfectamente una imagen de franjas con separación de 0,280 nm correspondiente 
a la familia de planos (001) de la mullita. En la parte superior e inferior de este cristal se ha 










en la zona superior del cristal da lugar a un diagrama de puntos en los que se leen las 
distancias 0,158 nm; 0,127 nm y 0.121 nm. En la zona inferior del cristal el diagrama de 
difracción es más difuso, intensificándose únicamente los puntos en una dirección 
determinada. 
La Figura 4 muestra un cristal rectangular de mullita en el que se aprecia claramente una 
imagen de franjas bien definida, con separación entre franjas de 0,468 nm. 
 
 
Figura 3. Micrografía de TEM/HREM obtenidas en la muestra de gres porcelánico 
cocida a 1270ºC con los correspondientes diagramas de difracción por FTF obtenidos 










Figura 4. Micrografía de TEM/HREM obtenidas en la muestra de gres porcelánico 
cocida a 1270ºC con los correspondientes diagramas de difracción por FTF realizados 
en las zonas superior e inferior del cristal y en la fase vítrea. 
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